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Zusammenfassung
In der vorliegenden Dissertation wird das Keimbildungsverhalten der flüssig-flüssig
Entmischung in monotektischen Legierungen untersucht. Anhand der Legierungsyste-
me Aluminium-Blei und Aluminium-Bismut (jeweils 9Gew.-% Pb/Bi) wird überprüft,
ob sich der Entmischungsvorgang heterogen keimbilden lässt. Analysen von Keimbil-
dungsprozessen sind eine große Herausforderung. Im Flüssigen kommen Probleme
durch die Mobilität der gebildeten Ausscheidungen, Sedimentation und Konvektion
sowie die Geschwindigkeit der involvierten Prozesse hinzu. Um diese Probleme zu
umgehen erfolgt die Auswertung anhand des Vergleichs der Gefüge schnell erstarr-
ter Proben. Zu den Proben werden verschiedene Zusätze, wie Al-Ti-B-Kornfeiner,
Al-Ti-Vorlegierungen, Titandiborid- und Zirkoniumdioxidpulver hinzugegeben. Die
eingebrachten Partikel sollen dabei als Keimbildner wirken. Der Benetzungswinkel
der Ausscheidungen von unter 20◦ gegen TiB2 und unter 30◦ gegen ZrO2 lässt ein
hohes Keimbildungspotential vermuten.
Zur Gefügeuntersuchung kommt neben Rasterelektronenmikroskopie auch Rönt-
gennanotomographie zum Einsatz. Diese hat den Vorteil, dass sich damit die Struk-
tur besser beurteilen lässt. Eine Fragestellung dieser Arbeit ist, welche Vorteile die
dreidimensionale gegenüber der klassischen Schliffanalyse hat.
Die Ergebnisse zeigen, dass sich durch den Einsatz von Titandiborid die Teilchen-
zahldichte erheblich steigern lässt. Durch die Erhöhung geht der mittlere Durchmesser
der Ausscheidungen zurück. Da Titandiborid selbst kaum in den Erstarrungprozess
der Matrix eingreift, kann man davon ausgehen, dass der beobachtete Effekt in der
Tat auf eine positive Beeinflussung der Keimbildung während der flüssig-flüssig Ent-
mischung zurückzuführen ist. Diese Wirkung kann man auch mit geringen Konzen-
trationen < 1Gew.-% von Al-Ti-B-Kornfeiner erreichen.
Reines Titan in Form einer Vorlegierung oder größere Konzentrationen an Al-Ti-B-
Kornfeiner mit Al3Ti-Kristalliten hingegen führen zu einer gegenteiligen Wirkung. Die
Ausscheidungen vergröbern, und bilden Cluster um das Al3Ti. Hierfür kommen ver-
schiedene Ursachen wie eine Interaktion mit der korngefeinten Matrix oder chemische
Beeinflussung der intrinsischen Keimbildung in Frage.
Zirkoniumdioxid zeigt keinen nennenswerten Effekt. Dies lässt sich als Zeichen
auffassen, dass ein niedriger Benetzungswinkel nicht notwendigerweise für ein hohes
Keimbildungspotential steht.
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Abstract
This work deals with the nucleation behavior of the liquid-liquid decomposition pro-
cess in monotectic alloys. Aluminum-lead and aluminum-bismuth (9wt.-%) alloys
are examined to answer the question, if the decomposition can be triggered by a het-
erogeneous process. The experimental analysis of nucleation processes in general is
a difficult task. When both phases are in the liquid state the mobility of the pre-
cipitates, sedimentation and convection and the speed of the decomposition increase
the problem. Here the analysis is done by comparing the micro-structures on rapidly
solidified samples to circumvent these problems. Al-Ti-B grain refiners, Al-Ti master
alloys and titanium diboride and zirconium dioxide powder are added to the alloys,
where the particles are supposed to stimulate the nucleation. The wetting angles of
the precipitates against the ceramic particles — below 20◦ for TiB2 and below 30◦
for ZrO2 — suggest a good inoculation potential.
Micro-structural analysis of the samples is done by scanning electron microscopy
and X-ray nano tomography. Tomography assists the evaluation of the resulting
structures. Applicability of three dimensional analysis is to be evaluated during the
course of this work.
One of the results is that the usage of titanium diboride and small amounts of
Al-Ti-B grain refiners (below < 1wt.-%) leads to an increase of the particle number
density, and simultaneously to a decrease in the mean diameter of the precipitates.
As pure TiB2 itself has little effect on the matrix, the observed behavior can be
attributed entirely to inoculation of the liquid-liquid decomposition.
Pure titanium added as a master alloy or in larger amounts of Al-Ti-B grain refiners
has the opposite effect. The included Al3Ti particles lead to a coarsening effect on
the precipitated particles. Possible explanations for this behavior are an interaction
of the grain refinement of the matrix and the particles or a chemical reaction which
counteracts the intrinsic nucleation.
Zirconium dioxide shows a negligible effect on the micro-structure. A low wetting
angle is not necessarily a sign of a good inoculation potential.
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0. Kurzfassung der Arbeit
0.1. Einleitung
Monotektische Legierungen besitzen eine Mischungslücke im Flüssigen, die sich bis
den festen Bereich ausdehnt. Innerhalb der Mischungslücke ist die homogene Flüssig-
keit instabil und kann in zwei flüssige Phasen zerfallen. Diese Entmischung findet in
der Regel in der Form von Tröpfchen in einer Matrix statt, und bleibt auch nach der
Erstarrung vorhanden. So wird die Herstellung neuartiger Verbundwerkstoffe ermög-
licht. Monotektische Aluminium-Legierungen mit Blei oder Bismut haben sich zum
Beispiel als gut geeignet für die Nutzung in Gleitlagern herausgestellt [Rege73].
Abbildung 0.1 zeigt die Phasendiagramme der Systeme Al-Pb und Al-Bi im Ver-
gleich. Beiden gemeinsam ist, dass sie eine weit ausgedehnte Mischungslücke im flüs-
sigen Bereich aufweisen. Für Blei geht diese von 1,19Gew.-% (monotektischer Punkt)
bis 99,8Gew.-%, für Bismut von 3,2Gew.-% bis 97,6Gew.-%. Der kritische Punkt
für Aluminium-Blei liegt bei 1422 ◦C. Bei Aluminium-Bismut ist die Mischungslücke
mit einer kritischen Temperatur von 1057 ◦C nur etwa halb so hoch. Die monotek-
tischen Temperaturen sind wiederum mit 659 ◦C (Al-Pb) bzw. 658 ◦C fast identisch
und nahe am Schmelzpunkt von reinem Aluminium. Kühlt man eine Legierung aus
dem Einphasengebiet von einer Temperatur oberhalb der Mischungslücke in diese
hinein ab, wird die Minderheitsphase nach Überwinden einer bestimmten Keimbil-
dungsbarriere innerhalb der flüssigen Matrix ausgeschieden. Bis zum Erreichen der
monotektischen Temperatur sind beide Phasen flüssig. Während der monotektischen
Reaktion erstarrt eine Phase. In der Regel verwendet man Zusammensetzungen am
monotektischen Punkt oder etwas darüber (hypermonotektisch). In diesem Fall er-
starrt die Matrix, und die ausgeschiedenen Tröpfchen werden immobilisiert.
Für die meisten Anwendungen ist ein hoher Volumenanteil der Tröpfchen und eine
feine Verteilung wünschenswert. Insbesondere bei Aluminiumlegierungen ergibt sich
unter Verwendung hypermonotektischer Zusammensetzungen allerdings das Problem,
dass die Ausscheidungen vor Erstarrung der Matrix frei beweglich sind. Aufgrund des
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Abbildung 0.1.: Phasendiagramme von Aluminium-Blei [Yu96] und Aluminium-
Bismut [SGTE07]
Dichteunterschieds zwischen den Phasen (in Aluminium-Blei/Bismut liegt das Ver-
hältnis der Dichten bei etwa 1:4) kommt es zur einer schnellen Seigerung der Ausschei-
dungen. Diese Strömung begünstigt die Vereinigung (Koagulation) der Tröpfchen, was
bis zur Ausbildung zweier Schichten führen kann. Konvektionseffekte, wieMarango-
ni-Konvektion, verstärken diesen Effekt. Es kommt zu einer inhomogenen Verteilung
und die Größe der einzelnen Ausscheidungen nimmt dabei stark zu, was sich negativ
auf die Anwendungen auswirkt.
Gegenstand der Forschung waren und sind daher Mechanismen der Entmischung
und Verfahren, die diese Segregation vermeiden können. Ein Augenmerk liegt dabei
auf dem Beginn der Entmischung innerhalb der Mischungslücke. Diese geschieht nicht
sofort nachdem das System in das Zweiphasengebiet gelangt, sondern mit einer Verzö-
gerung, oder Unterkühlung unter die Phasengrenze. Es muss zunächst die sogenannte
Keimbildungsbarriere überwunden werden. Die Höhe dieser Barriere, oder die kriti-
sche Größe der Unterkühlung, die nötig ist, um die Entmischung einzuleiten, hängt
2
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vom Mechanismus der Keimbildung ab. Über diesen herrschte bisher weitgehend Un-
kenntnis.
Einer der grundlegendsten Mechanismen ist die klassische homogene Keimbildung
[Dant09]. Die Barriere ergibt sich dabei daraus, dass für die Bildung der neuen Phase
eine Grenzfläche ausgebildet werden muss. Grenzflächen sind energetisch ungünstig,
und ein System versucht diese in der Regel zu minimieren. Auf der anderen Seite kann
das System durch Entmischung in einen günstigeren thermodynamischen Zustand
übergehen. Aus der Bilanz der Gibbs-Energien ergibt sich, dass Tröpfchen unterhalb
eines bestimmten Radius Rc thermodynamisch instabil sind und nicht wachsen kön-
nen. Oberhalb Rc besteht jedoch keine Wachstumsbarriere mehr. Durch energetische
Fluktuationen können sich statistisch von Zeit zu Zeit Keime aus der zweiten Phase
bilden, die Rc überschreiten, und somit die stabile Entmischung initiieren (keimbil-
den). Mit zunehmender Unterkühlung steigt die Frequenz, mit der sich solche kriti-
schen Keime bilden. Diese Keimbildungsrate hat die folgende Form:
I = f0 exp
(
− Ghom
kB · T
)
. (0.1)
Die Keimbildungsbarriere Ghom geht exponentiell ein und hat somit einen großen
Einfluss auf die Rate. Im Vorfaktor f0 stecken im Wesentlichen die Teilchendichte
und die Kinetik des Wachstums neuer kritischer Keime. Dieser Faktor variiert je nach
betrachtetem System und verwendeten Modell sehr stark.
Bei der homogenen Keimbildung geht man davon aus, dass sich die kritischen Kei-
me im Ausgangsmaterial durch spontane Phasenumwandlung ausbilden. Findet dies
an Grenzflächen von Fremdkörpern wie Verunreinigungen oder gezielt eingebrachten
Materialien statt, kann die dafür notwendige Gibbs-Energie erheblich reduziert sein.
Man spricht in diesem Fall von heterogener Keimbildung.
Wenn der Keim unter Benetzung auf der Oberfläche des Keimbildners aufwächst,
ist das Volumen zum Erreichen des kritischen Radius geringer, und damit die dafür
benötigte Arbeit. Die Reduktion wird in Form des katalytischen Faktors f(θ) ausge-
drückt:
f(θ) =
(2 + cos θ) (1− cos θ)2
4
. (0.2)
Für flache Oberflächen geht dieser Term von 0 für vollständige Benetzung bis 1 für
vollständige Nichtbenetzung. Die Keimbildungsarbeit wird also für alle θ < 180◦
3
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reduziert. Damit ergibt sich die Keimbildungsrate zu
I = f ′0 exp
(
− Ghet
kB · T
)
= f ′0 exp
(
−f(θ) ·Ghom
kB · T
)
. (0.3)
Da Ghet negativ exponentiell in die Rate eingeht führt eine Verringerung zu einer er-
heblichen Steigerung. Im Vorfaktor muss nun berücksichtigt werden, dass eine Keim-
bildung auf diesem Weg nur auf geeigneten Oberflächen der Keimbildner stattfinden
kann, deren Dichte deutlich geringer ist als die Teilchendichte im homogenen Fall.
Dennoch überwiegt in der Regel der erste Einfluss, so dass in der Praxis die hetero-
gene Keimbildung die homogene überdeckt.
Nachdem kritische Keime entstanden sind, kann normalerweise die Entmischung
ungehindert fortschreiten. Dabei wird zum einen die Übersättigung der Ausgangs-
phase reduziert, und zum Anderen durch Rekaleszenz Wärme frei. Dadurch wird die
Keimbildungsbarriere wieder erhöht, und die Bildung neuer Keime wird verlangsamt
oder vollständig gestoppt.
0.2. Experimente
Die Untersuchungen, die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführt wurden, bestanden
aus einer Reihe von Experimenten mit schneller Erstarrung der metallischen Proben.
Als Probensysteme wurden Aluminium-Blei und Aluminium-Bismut ausgewählt, weil
beide Systeme eine sehr weit ausgedehnte Mischungslücke besitzen und sich gut verar-
beiten lassen. Um einen hohen Volumenanteil der Ausscheidungen zu erhalten wurde
sich für einen Gehalt von 9Gew.-% Blei/Bismut entschieden. Die dadurch benötigten
Temperaturen, um die Schmelze in den homogenen Einphasenzustand zu bringen,
waren technisch noch gut beherrschbar.
Um die Keimbildung gezielt zu untersuchen wurden den Grundlegierungen ver-
schiedene Keimbildner hinzugemischt, und die Auswirkung auf das Gefüge und die
Größenverteilung sowie Dichte der Ausscheidungen gemessen. Zu den verwendeten
Keimbildnern gehörten konventioneller AlTiB 5/1 Kornfeiner (als Vorlegierung), eine
Al-Ti10 Vorlegierung sowie Titandiborid- und Zirkoniumdioxid-Pulver.
Die Komponenten der Legierungen (Al, Pb/Bi sowie die Vorlegierungen) wurden
zunächst im Tiegelschmelzofen bei einer Temperatur von 1050 ◦C (Al-Pb) bzw. 950 ◦C
(Al-Bi) im Graphittiegel aufgeschmolzen, und für eine Stunde bei dieser Temperatur
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homogenisiert. Zur Entgasung der flüssigen Legierung, Förderung der Vermischung
und zum Abdecken der Schmelzoberfläche wurde während dieser Zeit Argon direkt in
die Schmelze eingeblasen. Die Entgasung wurde etwa fünf Minuten vor dem Abguss
gestoppt, und eventuelle pulverförmige Zusätze zur Schmelze gegeben. Die Pulver
wurden vorher in einer Kugelmühle mechanisch mit Blei/Bismut vermahlen, um den
Volumenanteil zu erhöhen und um die Masse zu kompaktieren. In Aluminiumfolie
verpackt konnten die Pulver direkt in die Schmelze gegeben werden.
Nach der Homogenisierungszeit wurde die flüssige Legierung in Stahl- und Kupfer-
tiegel mit zylindrischen Bohrungen von 12mm Durchmesser gegossen. Da die Tiegel
Zimmertemperatur besaßen, läuft die Erstarrung entsprechend schnell ab. Durch den
Einsatz von Thermoelementen konnten mittlere Kühlraten (im flüssigen Zustand) von
rund 150K/s gemessen werden.
Die erstarrten Probenstäbe wurden nach einem festen Schema in Scheiben zersägt,
und die Oberfläche als Querschliff per Hand poliert.
Zur Analyse des Gefüges wurde zum einen eine klassische Schliffbilduntersuchung
am Rasterelektronenmikroskop (REM) durchgeführt. Zum anderen wurden Teile der
Proben mittels Röntgennanocomputertomographie untersucht. Die Tomographie hat
den Vorteil, dass auch Informationen aus der Tiefe der Probe gewonnen werden kön-
nen, und ein genauerer Eindruck entsteht. Die Tomographieproben wurden aus dem
Zentrum der Probenstäbe gesägt (etwa 1,5mm × 1,5mm × 5mm). An ausgewähl-
ten Schliffen wurden auch EBSD-Untersuchungen ausgeführt, um die Wirkung der
Kornfeiner im Zusammenhang mit den Ausscheidungen zu überprüfen.
Da Experimente zur Keimbildung sehr empfindlich auf Verunreinigungen reagieren,
wurden die Abgussversuche zum Teil mehrfach wiederholt, um störende Einflüsse
auszuschließen.
0.2.1. Aluminium-Blei
Den Schwerpunkt der Experimente bildete das System Aluminium-Blei. Abbildung
0.2 zeigt die REM-Aufnahmen einiger Probenschliffe der Al-Pb-Proben. Neben den
Proben mit verschiedenen Zusätzen wurden auch Aufnahmen an Proben monotekti-
scher Zusammensetzung gemacht. Darin erkennt man, dass die Probe von verteilten
Tröpfchen durchzogen ist, die sich an den Korngrenzen anreichern. Damit kann man
die Struktur analysieren, die sich durch die monotektische Reaktion ausbildet. Für die
5
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a) b)
c) d)
e) f)
Abbildung 0.2.: REM-Aufnahmen der Referenzproben und Legierungen mit den größ-
ten Anteilen an Keimbildnern. a) Referenzprobe monotektisch, b)
Referenzprobe hypermonotektisch, c) 0,94Gew.-% Ti, d) 1Gew.-%
TiB2, e) 1Gew.-% Ti-B, f) 1Gew.-% ZrO2. Auf den Bildern c) und
e) sind die Al3Ti-Kristallite in Form dunkelgrauer Ausscheidungen zu
erkennen, die meist in der Nähe der Pb-Teilchen liegen.
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Untersuchung der flüssig-flüssig Keimbildung sind hingegen die Teilchen interessant,
die beim Durchqueren der Mischungslücke ausgeschieden werden. Durch Vergleich
mit den monotektischen Referenzproben sieht man, dass sich in der monotektischen
Reaktion vorwiegend kleinere Teilchen mit Durchmessern deutlich < 1 µm ausbilden.
Die Ausscheidungen aus der flüssig-flüssig Entmischung besitzen meist Durchmesser
über 1 µm. Für die hypermonotektische Probe ohne Zusätze findet man Teilchen bis
etwa 20 µm, die Größenverteilung ist sehr heterogen und die Verteilung regellos.
Gibt man Titan zur Legierung hinzu, so ergibt sich eine sehr auffällige Änderung
in der erstarrten Struktur. Die Ausscheidungen werden um ein Vielfaches größer. Die
Teilchen erreichen für hohe Konzentrationen an Titan Durchmesser bis über 50 µm.
In der näheren Umgebung der Bleitropfen erkennt man Ausscheidungen von Al3Ti-
Kristalliten.
Titandiboridpulver hingegen wirkt genau gegenteilig. Gegenüber der Referenz sind
die Teilchen kleiner geworden. Die sichtbaren Teilchen sind kaum mehr größer als
10 µm. Dabei hat sich die Streuung der Teilchengrößen merklich reduziert.
Sowohl bei Titan als auch mit Titandiborid zeigt sich eine Zunahme der Verände-
rungen mit zunehmender Konzentration der Zusätze.
Mit dem industriellen TiBAl-Kornfeiner als Zusatz zum Al-Pb ist im Schnittbild
der Unterschied zur Referenz auf den ersten Blick nicht groß. Lediglich auffällig ist,
dass nun fast nur noch größere Teilchen mit bis zu 20 µm und mehr zu sehen sind. Im
Bereich der kleinen Teilchen ist die Anzahl dafür stark zurückgegangen. Bei näherem
Hinschauen erkennt man auch hier die Al3Ti-Kristallite, die an einige Bleitröpfchen
angrenzen. Dieser Effekt ist am deutlichsten bei einer Gesamtkonzentration an Titan
+ Bor von 1Gew.-% ausgeprägt. Geringe Konzentrationen an Ti-B dagegen wirken
sich eher wie reines Titandiborid aus.
Der letzte Zusatz, Zirkoniumdioxid, hat hingegen keinen nennenswerten Einfluss
auf das Gefüge im Rahmen der Messgenauigkeit.
Neben den Schliffbildern kann man die Strukturen auch anhand der Tomogramme
beschreiben. Die Visualisierung der dreidimensionalen Daten der verschiedenen Pro-
ben zeigt Abbildung 0.3. Für die Darstellung wurde die Matrix ausgeblendet, so dass
nur die dichteren Bleiteilchen sichtbar sind. Da die rechnerische räumliche Auflösung
des Tomographen bei knapp unter einem Mikrometer liegt, und sich praktisch mit
den Proben eine Unterscheidbarkeit von Objekten ab etwa 2–3 µm Größe erreichen
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a)
b) c)
d) e)
Abbildung 0.3.: Visualisierung der Bleiteilchen aus den Tomogrammen vom Al-Pb-
System. Die aluminiumreiche Matrix wurde für die Darstellung aus-
geblendet. Die Kantenlänge der dargestellten würfelförmigen Aus-
schnitte beträgt 490 µm. a) Referenzprobe hypermonotektisch, b)
0,94Gew.-% Ti, c) 1Gew.-% TiB2, d) 1Gew.-% Ti-B, e) 1Gew.-%
ZrO2.
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lässt, wurde auf eine Messung der monotektischen Referenzproben verzichtet. Auf die
Filterung der monotektischen Teilchen kann somit ebenfalls verzichtet werden.
An der hypermonotektischen Referenzprobe kann man durch die höhere Anzahl an
Teilchen sehr gut die gleichmäßig Verteilung der Bleiausscheidungen erkennen. Die
Tröpfchen aus der monotektischen Reaktion werden durch die beschränkte Auflösung
in der Darstellung unterdrückt, so dass man nur die Teilchen aus dem flüssig-flüssig
Entmischungsprozess sieht. Auch die gleichmäßige Verteilung der Größen ist gut er-
kennbar.
Schaut man sich die Tomogramme der Proben mit Zusätzen an, so fallen die Unter-
schiede auffälliger aus als bei den REM-Aufnahmen. Mit der Titanvorlegierung sind
die Teilchen stark vergrößert. Auch die Verteilung der Ausscheidungen ist nicht mehr
so gleichmäßig und es gibt Bereiche, die nahezu frei an Bleiteilchen sind. An anderen
Stellen kommt es zu einer Gruppierung der Teilchen.
Für Titandiborid gilt auch in den tomographischen Untersuchungen das Gegenteil
zum Titan. Das dargestellte Volumen ist nahezu vollständig ausgefüllt mit vielen
kleinen Teilchen. Die Beurteilung der Größe der Teilchen fällt durch die hohe Dichte
schwer, aber zumindest die Randteilchen sind kleiner als in der Referenzprobe.
Mit AlTiB-Kornfeiner als Zusatz ergibt sich in der vergleichsweise hohen Konzen-
tration von 1Gew.-% ein ähnliches Bild wie reines Titan: die Größe der Teilchen
nimmt hier deutlich zu, während die Teilchenzahldichte stark zurückgegangen ist.
Auch in den Tomogrammen fällt auf, dass die Zahl der kleinen Teilchen geschrumpft
ist. Es lässt sich bei Verwendung von kleineren Konzentrationen an Ti-B (nicht darge-
stellt) feststellen, dass die Wirkung nachlässt und sich eher in Richtung Titandiborid
bewegt.
Für Zirkoniumdioxid ist zumindest in den Tomogrammen ein leichter Effekt fest-
zustellen. Die Wirkung scheint hier mehr in Richtung von Titan zu gehen, auch wenn
diese nicht so stark ausgeprägt ist.
0.2.2. Aluminium-Bismut
Zum Vergleich mit Aluminium-Blei wurde das sehr ähnliche System Aluminium-Bis-
mut herangezogen. Die Aufnahmen aus dem Rasterelektronenmikroskop von diesen
Legierungen sind in Abbildung 0.4 dargestellt.
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a) b)
c) d)
e)
Abbildung 0.4.: REM-Aufnahmen der Proben aus dem Al-Bi-System. a) Refe-
renzprobe monotektisch, b) Referenzprobe hypermonotektisch, c)
0,94Gew.-% Ti, d) 0,53Gew.-% TiB2, e) 1Gew.-% Ti-B. Auf den
Bildern c) und e) sind die Al3Ti-Kristallite in Form dunkelgrauer
Ausscheidungen zu erkennen, die meist in der Nähe der Bi-Teilchen
liegen.
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Zunächst einmal lässt sich feststellen, dass bei Aluminium-Bismut die Ausscheidun-
gen sowohl in der monotektischen als auch der hypermonotektischen Referenzprobe
kleiner sind als bei Aluminium-Blei. Dafür ist die Dichte im Vergleich viel höher. Das
ist zum einen zurückzuführen auf die etwas flachere Mischungslücke bei Al-Bi [SG-
TE07], wodurch den Teilchen weniger Zeit für das Wachstum in der Binodale bleibt.
Auf der anderen Seite ist auch die Grenzflächenspannung nur etwa halb so groß wie
bei Al-Pb [Kaba11], so dass auch die Keimbildungsbarriere prinzipiell schon geringer
ist.
Auffälliger als bei Al-Pb wirkt das Titan auf das Al-Bi. Die in den Tomogrammen
gefundene Gruppierung der Ausscheidungen ist hier noch stärker ausgeprägt. Dagegen
ist die Vergrößerung der Teilchen sehr moderat.
Analog dazu fällt auch die Schrumpfung der Tröpfchen mit Titandiborid geringer
aus als dies bei den Bleitröpfchen der Fall war. Subjektiv scheint die Teilchenzahl-
dichte ein wenig gesunken zu sein. Dieser Eindruck wird aber im Wesentlichen durch
die verringerte Größe der Teilchen hervorgerufen.
Deutlich im Kontrast zu den vorherigen Proben steht die Wirkung des AlTiB-
Kornfeiners. Es ergibt sich im Wesentlichen eine bimodale Verteilung. Während im
Vordergrund einige wenige sehr große Teilchen bis 30 µm Durchmesser zu sehen sind,
so ist der Hintergrund von einer Vielzahl Tröpfchen mit Größen von wenigen Mikro-
metern durchzogen, die aber kleiner als in der Referenzprobe sind.
Zum Vergleich mit dem REM-Bildern sind in Abbildung 0.5 die Rekonstruktionen
der Tomogramme der Al-Bi-Proben dargestellt.
Auch hier wurde auf eine tomographische Aufnahme der Probe mit monotektischer
Zusammensetzung verzichtet, da die Strukturen zu klein sind um aufgelöst zu werden.
Im Tomogramm ist der Unterschied der hypermonotektische Referenzprobe zum Al-
Pb ebenfalls offensichtlich. Neben den geschrumpften Teilchen fällt auch die höhere
Dichte auf.
Mit Titanzusatz zur Legierung fallen die Unterschiede sogar noch stärker aus. Wie
schon in den REM-Bildern festgestellt wurde, neigen die Teilchen vermehrt zur Clus-
terbildung. Im Tomogramm finden sich weite Bereiche, die frei von (auflösbaren)
Teilchen sind, während die verbleibenden Teilchen sich zu Inseln zusammenschließen.
Wie in den REM-Bildern erkennt man auch bei den Proben mit Titandiborid in
den Tomogrammen nur kaum direkte Unterschiede zur Referenzprobe. Allenfalls eine
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a) b)
c) d)
Abbildung 0.5.: Darstellung der Tomogramme vom Al-Bi-System (Matrix ausgeblen-
det). Die Kantenlänge der dargestellten würfelförmigen Ausschnitte
beträgt 490 µm. a) Referenzprobe hypermonotektisch, b) 0,94Gew.-%
Ti, c) 0,53Gew.-% TiB2, d) 1Gew.-% Ti-B.
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leichte Steigerung der Dichte ist wahrnehmbar. Hier kann aber möglicherweise der
Schein trügen. Da schon die Teilchen der Referenzprobe an der Auflösungsgrenze der
Messung liegen, fallen bei Verringerung der mittleren Größe diese schnell darunter,
und sind demzufolge nicht mehr sichtbar.
Der kombinierte Einsatz von Titandiborid und freiem Titan im AlTiB-Kornfeiner
sorgt für eine starke Vergrößerung der Ausscheidungen im Gefüge. Wie im REM-Bild
sind die Teilchen mittlerer Größe kaum noch vorhanden, dafür findet man nun eine
große Menge an sehr großen Teilchen vor. Die feinen Tröpfchen in der Matrix, die
in der REM-Aufnahme aufgefallen waren, sind im Tomogramm aufgrund ihrer Größe
allerdings nicht sichtbar.
0.2.3. EBSD-Messungen
Um den Einfluss der Zusätze auf das kristalline Gefüge der Matrix zu untersuchen,
wurden zudem EBSD-Messungen (engl. electron backscattering diffraction) vom Zen-
trum der Schliffe von Al-Pb-Proben durchgeführt.
Sowohl die Referenzproben, als auch Proben mit TiB2 und ZrO2 zeigten keinerlei
messbaren Unterschied in der Größe der Kristallite der Matrix. Das Gefüge ergibt
langgestreckte stängelförmige Körner, die vom Rand hereinwachsen und sich im Zen-
trum vereinigen. Die Länge der Körner liegt bei weit über 500 µm, die Breite variiert
und nimmt durch die Vereinigung im Mittelpunkt ab, sie liegt im Mittel zwischen
100-500 µm.
Der industrielle AlTiB-Kornfeiner führt bei einer Konzentration von 1% genauso
wie Titan als Zusatz zu einer starken Veränderung des Gefüges. Aus den sternförmig
angeordneten Kristalliten wird eine zellenartige Struktur. Der mittlere Durchmesser
dieser Zellen ist kleiner als 100 µm.
Eine Besonderheit konnte im Zusammenhang mit dem AlTiB-Kornfeiner gefunden
werden. Während er für hohe Konzentrationen von 1Gew.-% Ti-B die entsprechen-
de Wirkung auf die aluminiumreiche Matrix hat, so lässt die Wirkung mit abneh-
mender Konzentration stark ab. Bei 0,01Gew.-% Ti-B, was etwa der Konzentration
entspricht in der der Kornfeiner normalerweise eingesetzt wird, ist bei Aluminium-
Blei-Legierungen der kornfeinende Effekt kaum noch gegeben. Es zeigt sich annähernd
das gleiche Gefüge wie bei den Referenzproben. Daraus lässt sich schließen, dass das
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Blei offensichtlich mit dem Kornfeiner interagiert, und dieser damit seine Wirkung
auf die Matrix verliert.
0.3. Auswertung
0.3.1. Bestimmung der Teilchengrößenverteilungen
Um den Einfluss der verschiedenen Keimbildner zu quantifizieren wurden die im Ras-
terelektronenmikroskop aufgenommenen Schliffbilder und die Tomogramme der Pro-
ben per Computer ausgewertet. Die Teilchen wurden weitgehend automatisch de-
tektiert und vermessen, und die Teilchengrößenverteilung berechnet. Dadurch ist ein
objektiver Vergleich der Proben möglich.
Da die monotektischen Ausscheidungen in den REM-Aufnahmen sehr klein und
zahlreich sind dominieren sie die Größenverteilung im Bereich kleiner Tröpfchen. Zu-
dem macht die kleine Größe die Erkennung unzuverlässiger, so dass die detektierten
Zahlen stärkeren Schwankungen unterliegen. Da die Veränderungen durch die Zusät-
ze im Wesentlichen bei den größeren Teilchen mit geringerer Anzahl liegen, sind die
Unterschiede zwischen den Proben nur schwer auszumachen.
Es ist daher sinnvoll diese kleinen Teilchen für die Detektion zu unterdrücken. Man
kann einerseits einen festen Größenfilter einsetzen, der alle Teilchen unterhalb einer
bestimmten Größenklasse ignoriert. In dieser Arbeit wurde sich dafür entschieden, die
Bilder mittels eines Median-Filters [Jähn05] zu verarbeiten, wodurch Details unter-
halb der Kernel-Größe des Filters ausgeblendet werden. Das hat auch den Vorteil, dass
durch die Filterung Artefakte wie kleine Verunreinigungen mit unterdrückt werden.
Nach der Filterung werden die Bilder mit einem Schwellwert maskiert und die ein-
zelnen Teilchen detektiert. Aus der vom Tröpfchen eingenommenen Fläche wird dann
der jeweilige Durchmesser bestimmt, und die Statistik über alle Teilchen berechnet.
Der Auswerteprozess wurde mit dem Programm AnalySIS durchgeführt.
Für die Auswertung der Tomogramme wurde mangels vorhandener Software ein
Auswerteprogramm entwickelt, welches in der Lage ist, die Teilchen mittels einer
Schwellwertanalyse zu erkennen. Von den gefundenen Tröpfchen wird dann das Vo-
lumen bestimmt, und unter der Annahme kugelförmiger Teilchen (was in der Regel
gerechtfertigt ist) kann man den Durchmesser der Tröpfchen berechnen.
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0.3.1.1. Al-Pb
Eine Zusammenstellung der Teilchengrößenverteilungen für die Proben im Al-Pb-
System ist in Abbildung 0.6 dargestellt.
Alle Verteilungen weisen die Form einer logarithmischen Normalverteilung auf. Die
Unterschiede zwischen den verschiedenen Zusätzen ergeben sich einerseits in der Breite
der Verteilungen sowie bis zu welchem Durchmesser Teilchen gefunden wurden. Die
meisten Teilchen ergeben sich in den REM-Bildern jeweils in den Größenklassen 2–
4 µm in 3D sowie 1,5–2,5 µm in 2D. Die Höhe der Maxima verändert sich ebenfalls
mit der Art des Zusatzes.
Aus der automatischen Analyse zeigt sich, dass in den Schliffbildern der Referenz-
proben Teilchen bis knapp 20 µm Durchmesser gefunden wurden, wobei die meisten
Tröpfchen kleiner als 12 µm sind. In den Tomogrammen ist die Statistik verschoben.
Dort findet man Tröpfchen bis knapp 40 µm, allerdings ist der Großteil kleiner als
25 µm.
Die deutlichste Änderung ergibt sich, wie in der subjektiven Beurteilung der REM-
Bilder und Tomogramme festgestellt, auch hier bei den Proben mit Titan. Sowohl in
der zwei- als auch in der dreidimensionalen Analyse sind die Verteilungen sehr flach,
und die Vergrößerung der Ausscheidungen macht sich in einer starken Verbreiterung
bis hin zu 50 µm (2D) respektive fast 80 µm (3D) Teilchendurchmesser bemerkbar. Die
Teilchenzahldichte in den kleinen Größenklassen unter 5 µm bzw. 10 µm hat extrem
abgenommen. Sehr ähnlich dazu verhält sich der AlTiB-Kornfeiner in einer Konzen-
tration von 1Gew.-% an Ti-B, allerdings fällt die Änderung etwas moderater aus als
bei Titan.
Titandiborid hingegen führt zu einer Verringerung der Breite der Verteilung, der
maximale Teilchendurchmesser wird sehr deutlich reduziert. Während die Zunahme
der Teilchenzahldichte bei kleinen Durchmessern im REM vergleichsweise gering ist,
liegen die Dichten für die tomographische Messung um den Faktor 10 höher als bei
der Referenzprobe.
Umgekehrt verhält es sich mit der Kornfeinerprobe mit 0,01Gew.-% Ti-B-Gehalt.
Die grundlegende Form der Verteilung wird nicht beeinflusst, die Breite wird kaum
verändert. Allerdings findet auch hier eine starke Anreicherung an Ausscheidungen
von etwa 2 µm großen Tröpfchen statt, die um den Faktor 3 höher liegt als die Refe-
renzprobe, und sogar die Wirkung von Titandiborid übertrifft. Hier zeigt sich dieser
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Abbildung 0.6.: Zusammenfassung der ermittelten Teilchengrößenverteilungen aus a)
den REM-Bildern (2D) und b) den Tomographiedaten (3D) für die
verschiedenen Zusätze im System Al-Pb. In den Histogrammen muss-
ten jeweils einige Balken abgeschnitten werden, um die Diagramme
in einem übersichtlichen Maßstab zu halten.
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Effekt allerdings, umgekehrt zum TiB2, nur in der REM-Analyse. In der tomographi-
schen Auswertung dagegen tritt die Zunahme nur moderat in Erscheinung.
Ebenfalls stark unterschiedlich zeigen sich die Proben mit Zirkoniumdioxid in der
Analyse. In der rasterelektronenmikroskopischen Auswertung sind die Veränderungen
vernachlässigbar. In der Tomographie offenbart sich allerdings eine Reduktion der
Teilchenzahldichte um knapp 50%.
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Abbildung 0.7.: Zusammenstellung der Teilchenzahldichten ermittelt aus den REM-
Bildern (blau) und aus den Tomogrammen (rot)
Die gesamten gemessenen Teilchenzahldichten für alle Konzentrationen sind zum
Vergleich in Abbildung 0.7 dargestellt. Auch in der Summe der Verteilungen wird
das Bild aus den Tomogrammen bestätigt. Die aus den REM-Aufnahmen ermittelten
Dichten legen jedoch auch für den AlTiB-Kornfeiner eine Erhöhung derselben nahe.
Konsistent ist aber, dass dieser Effekt mit zunehmendem Gehalt des Kornfeiners ab-
nimmt.
Insgesamt unterstreichen die Analysen sehr gut das Bild, dass subjektiv aus den
Aufnahmen gewonnen wurde. Sie zeigen, dass man auch objektiv mit dieser Methode
die Unterschiede zwischen den verschiedenen Additiven herausstellen kann.
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0.3.1.2. Al-Bi
Die Zusammenstellung der Teilchenzahldichten für das System Aluminium-Bismut
zeigt Abbildung 0.8, die Teilchenzahldichten befinden sich in Abbildung 0.7.
Die Wirkungen der Zusätze sind vergleichbar mit denen im System Aluminium-Blei.
Titan verringert die Teilchenzahldichte, Titandiborid erhöht sie (in 3D) sehr stark. In
der tomographischen Analyse zeigt sich bei Al-Bi, dass der AlTiB-Kornfeiner in der
Konzentration von 1Gew.-% noch stärker negativ auf die Verteilung feiner Teilchen
wirkt als reines Titan, also umgekehrt, als dass das bei Al-Pb der Fall war. In der
Gesamtdichte ist der Effekt allerdings bei beiden wieder etwa gleich auf. Die REM-
Analyse unterstützt dies in Bezug auf die maximale Teilchengröße, allerdings wird
dort die Dichte der kleinen Teilchen gegenüber der Referenzprobe kaum verändert.
Titandiborid zeigt im Schnittbild nur einen vernachlässigbaren Einfluss auf die Ver-
teilung, und sogar einen negativen Effekt auf die Gesamtdichte. Die Ursache hierfür
liegt mit darin begründet, dass die kleinen Tröpfchen, die im Zusammenhang mit
Titandiborid im Gefüge entstehen, Durchmesser besitzen, die in der Größenordnung
der monotektischen Tröpfchen liegen. Sie werden durch den Filter unterdrückt, und
können bei der Analyse nicht mehr erfasst werden.
0.4. Zusammenfassung
0.4.1. Diskussion der gemessenen Effekte
Die Experimente haben gezeigt, dass sich durch das Hinzugeben von Kornfeinern oder
keramischen Partikeln die Struktur der Ausscheidungen erheblich beeinflussen lässt.
Je nach Zusatz kann man eine Erhöhung der Dichte der Teilchen bei Verringerung
der maximalen Größe der Teilchen, oder eine starke Verminderung der Dichte bei
Vergrößerung der Ausscheidungen erreichen. Der gekoppelte Einfluss auf die Dichte
und die Veränderung der Größe ergibt sich dadurch, dass immer die gleiche Menge
an L2-Phase ausgeschieden wird, und diese entsprechend auf eine unterschiedliche
Anzahl von Tröpfchen verteilt wird. Das bedeutet dass bei höheren Teilchenzahlen
die individuellen Tröpfchen kleiner sind, als im Falle niedrigerer Teilchenzahlen.
Eine sehr deutliche Änderung ergibt sich beim Einsatz von Titandiborid. Man er-
reicht eine deutliche Steigerung der Teilchenzahldichte. Da der Kontaktwinkel der
bleireichen Phase nur etwa 17◦ beträgt, ergibt sich eine starke Reduktion der Keimbil-
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Abbildung 0.8.: Zusammenfassung der ermittelten Teilchengrößenverteilungen aus a)
den REM-Bildern (2D) und b) den Tomographiedaten (3D) für die
verschiedenen Zusätze im System Al-Bi.
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dungsbarriere auf den Faktor 1/700 für die Keimbildung auf dem Titandiborid. Damit
sind diese gegenüber homogener Keimbildung deutlich im Vorteil. Durch Messung der
Korngrößenverteilung lässt sich auch die Teilchenzahldichte der TiB2-Kristallite in der
Schmelze abschätzen. Sie lag mit etwa 107 Teilchen/mm3 für eine Konzentration von
1Gew.-% TiB2 rund zwei Größenordnungen über der der Ausscheidungen, also hoch
genug, dass eine Vielzahl der Ausscheidungen vom Titandiborid keimgebildet wurde.
Es scheint gegenüber den endogenen Keimbildnern der bevorzugte Partner zu sein.
Durch die hohe Anzahl bleibt die Größe der Ausscheidungen selbst gering. Da der
Effekt von Stokes-Sedimentation und Marangoni-Konvektion auf kleine Teilchen
geringer ist, und TiB2 allein auf die Erstarrung der Matrix keinen Einfluss hat, kann
man davon ausgehen, dass sich die Dichte der Teilchen gegenüber dem Zeitpunkt der
Keimbildung kaum verändert hat.
Reines Titan wirkt sich genau gegenteilig auf die Ausscheidungen aus, die Struktur
der Ausscheidungen wird stark vergröbert. In den REM-Aufnahmen lässt sich erken-
nen, dass die Bleiteilchen bevorzugt in der Nähe von Al3Ti-Kristalliten gruppiert sind.
Es scheint also eine Benetzung der beiden Komponenten vorzuliegen.
Nach dem Phasendiagramm von Al-Ti [Sigw84] wird Al3Ti in der Schmelze aufge-
löst, und erst weit unterhalb der Entmischungstemperatur Tbin wieder gebildet. Selbst
bei hohen Konzentrationen von Ti und vernachlässigbarer Unterkühlung für die Bil-
dung des Al3Ti beträgt der Unterschied zu Tbin min. 50K bei Al-Pb. Unter idealen
Bedingungen konnten in [Uebb91] nur Unterkühlungen bis etwa 50K erreicht werden.
Es ist zu bezweifeln, dass diese Werte in den vorliegenden Experimenten erreicht wer-
den, so dass die Entmischung schon vor der Bildung des Al3Ti keimgebildet wurde.
Damit scheidet eine direkte Beteiligung des Al3Ti an der Keimbildung praktisch aus.
Dennoch sieht man eine zum Teil sehr deutliche Wirkung. Dafür kommen mehrere
Ursachen in Frage. Al3Ti ist aufgrund seiner Struktur in der Lage, die α-Aluminium-
Matrix kornzufeinen [Ques04b]. Die Vielzahl der wachsenden Fronten könnte zu einer
verstärkten Verschiebung der L2-Tröpfchen und damit zu erhöhter Koagulation füh-
ren. Eine anschaulicher Effekt könnte auch chemischer Natur sein. Wenn das Titan mit
den in der Schmelze vorhandenen endogenen Keimbildnern wie Aluminiumoxid und
Blei-/Bismutoxid reagiert, und die Reaktionsprodukte eine schlechtere Keimbildungs-
potenz aufweisen, wird die intrinsische Keimbildung erheblich gestört. Der Effekt ist
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eine gröbere Verteilung der Ausscheidungen gegenüber den Referenzproben, was sich
mit den Ergebnissen der Experimente mit Titan deckt.
Unter den vorherigen Gesichtspunkten lässt sich dann auch die Wirkung des AlTiB-
Kornfeiners nachvollziehen. Da er beide Komponenten enthält, kommt es einer Über-
lagerung der Effekte. Welcher Effekt überwiegt ist abhängig vom Ti-Gehalt. Für ge-
ringe Konzentrationen hat das TiB2 Vorrang, da sich kaum Al3Ti bilden kann. Die
geringe Menge an verfügbarem Titan kann weniger Einfluss auf die endogenen Keim-
bildner ausüben. Erhöht man den Gehalt an Kornfeiner, so dominiert mehr und mehr
die Wirkung von reinem Titan. Die Eigenwirkung von Titandiborid wird verringert,
indem immer mehr Oberflächen der Kristallite mit einer Schicht aus Aluminium-Ti-
tan belegt sind [Fan11] und damit als Keimbildner für die Pb-/Bi-Ausscheidungen
unwirksam werden.
Über die Wirkung von Zirkoniumdioxid lassen sich keine genauen Aussagen tref-
fen. Obwohl der Benetzungswinkel bei etwa 25◦ liegt, und die Keimbildungsbarriere
damit nach (0.2) immer noch stark reduziert wird, ist keine so deutliche Wirkung wie
beim Titandiborid zu verzeichnen. Die gemessene Größenverteilung des verwendeten
Pulvers ist um den Faktor 5 kleiner als bei TiB2. Die Dichte der Kristallite lässt sich
demnach zu 8,1·108 Teilchen/mm3 berechnen, was sogar eine Größenordnung über der
von TiB2 liegt. Dafür neigen die ZrO2-Kristallite sehr stark zur Koagulation, so dass
die praktisch verfügbare Oberfläche, und die Wirkung als Keimbildner verringert sein
kann. Weiterhin unterliegen die kleineren Teilchen eher der Wachstumsbarriere der
athermischen Keimbildung. Diese könnte die für die Keimbildung der Entmischung
benötigte Unterkühlung auf den Kristalliten soweit heraufsetzen, dass die endogenen
Keimbildner vor dem ZrO2 aktiv werden, und das Zirkoniumdioxid am Ende gar nicht
aktiv werden kann.
0.4.2. Vergleich von Tomographie und Schnittbilduntersuchung
Prinzipiell ist die Tomographie der Analyse der Schliffe überlegen, da mit ihr genaue-
re Messungen der Teilchengröße, Teilchenform und Verteilung möglich sind. Prak-
tisch ergeben sich in der Auswertung jedoch große Unterschiede zwischen beiden. Die
direkte quantitative Vergleichbarkeit von beiden ist aufgrund der unterschiedlichen
Bezugssysteme Fläche (2D) bzw. Volumen (3D) nicht gegeben. Aber im qualitativen
Vergleich der einzelnen Proben zueinander ergeben sich zum Teil verschiedene Bil-
21
0. Kurzfassung der Arbeit
der. Der unterschiedliche Einfluss der Zusätze wird im Dreidimensionalen deutlicher
hervorgehoben als im Zweidimensionalen (siehe Abbildung 0.7). Als Ursache wird die
ungleiche Auflösung der Verfahren angenommen.
Die Abweichungen in den Größenverteilungen liegen im Wesentlichen im Bereich
großer Teilchen. Die Verteilungen werden jedoch von den kleinen Teilchen wie den
monotektischen Ausscheidungen dominiert. Da durch die begrenzte Auflösung des
Tomographen diese stärker unterdrückt werden, als sie durch die Filterung der REM-
Aufnahmen ausgeblendet werden, sind in 3D die Unterschiede auffälliger ausgeprägt.
Als Fazit lässt sich abschließen, dass in diesem Fall die Tomographie für den Ver-
gleich der einzelnen Kornfeiner gut geeignet ist. Für den reinen qualitativen Vergleich
erweist sich die Beschränkung der Auflösung hier zufälligerweise als vorteilhaft. Für
eine quantitative Auswertung hingegen ist die erreichbare Auflösung zu gering, die
Verteilung wird durch diese Limitierung zu stark beeinflusst und ein Teil der relevan-
ten Teilchen unterdrückt. Da der Einfluss der begrenzten Auflösung zusammen mit
dem Effekt von Unschärfe und Rauschen schwer quantifizierbar ist, sind der Tomo-
grafie mit dem eingesetzten Gerät in diesem Fall Verfahren mit höherer Vergrößerung
und im Bedarfsfall einer definierten Filterung vorzuziehen.
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Monotektische Legierungen sind Systeme, die eine stabile Mischungslücke im flüssi-
gen Zustand aufweisen. Innerhalb des durch die Mischungslücke im Phasendiagramm
vorgegebenen Bereichs können zwei Flüssigkeiten nebeneinander existieren. Solche
Systeme sind ein weit verbreitetes Phänomen in der Natur.
Beim Abkühlen einer solchen Legierung von einer homogenen Flüssigkeit in den
Phasenbereich der Mischungslücke kommt es in der Regel zu einer spontanen Entmi-
schung, und die Minderheitsphase bildet Tröpfchen innerhalb der Matrixflüssigkeit.
Da bei monotektischen Systemen der entmischte Zustand auch nach dem Erstarren er-
halten bleibt, erhält man in einer Matrix feindispergierte Teilchen. Dies ist interessant
für eine Reihe verschiedener Anwendungen.
Durch die oftmals unterschiedlichen mechanischen, elektrischen und magnetischen
Eigenschaften der beiden Phasen ergeben sich vielfältige Applikationen für neue Ver-
bundmaterialien. Monotektische Aluminium-Legierungen sind in den letzten Jahren
in den Fokus der Forschung gerückt, da diese ein vielversprechendes Material für
Gleitlager darstellen. Die weichen eingelagerten Partikel verbessern die tribologischen
Eigenschaften erheblich. Die Aluminium-Matrix sorgt für eine gute mechanische Sta-
bilität. Auch für mechanisch beanspruchte elektrische Kontakte sind monotektische
Legierungen gut geeignet.
Für die meisten Anwendungen benötigt man einen hohen Volumenanteil und eine
gleichmäßig feine Verteilung der Ausscheidungen in der Matrix. Der hohe Volumen-
anteil lässt sich durch einen Übergang von monotektischer zu hypermonotektischer
Zusammensetzung realisieren. Während bei Legierungen monotektischer Konzentra-
tion die neu gebildeten Tröpfchen durch die erstarrende Matrix schnell immobilisiert
werden, bleibt den Tröpfchen in Systemen hypermonotektischer Zusammensetzung
mehr Zeit, die Struktur zu verändern. Erzwungene Strömungen und Konvektion so-
wie Sedimentation der Teilchen führen bei konventiellen Verfahren der Erstarrung zu
einer Vergröberung und Schichtung der Struktur, die für die potentiellen Anwendun-
gen nachteilig sind.
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Bei der Entwicklung neuer Verfahren ist ein grundlegendes Verständnis der wäh-
rend der Abkühlung durch die Mischungslücke ablaufenden Prozesse notwendig. Am
Anfang steht die Keimbildung, mit der die ersten wachstumsfähigen Teilchen gebildet
werden. Die keimgebildeten Teilchen können dann weiter wachsen durch Fortschreiten
der Entmischung, oder durch Koagulation, das heißt durch Vereinigung bei Kollisi-
on mehrerer Tröpfchen. Die Tröpfchen sind in der Matrix frei beweglich, und wer-
den folglich auch von Konvektion durch Temperaturgradienten, Sedimentation durch
Dichteunterschiede, und in der Flüssigkeit vorherrschende Strömungen in Bewegung
gesetzt. Diese Dynamik wird erst mit der Erstarrung der Matrix eingefroren.
Diese Arbeit widmet sich der Frage nach der Keimbildung für die Entmischung
innerhalb der Mischungslücke. Studien der Keimbildung sind im Allgemeinen sehr
schwierig, da es in der Regel eine Vielzahl verschiedener Auslöser für die Keimbil-
dung gibt. Verschiedene Möglichkeiten überlagern sich dabei, so dass die gezielte
Untersuchung eines Typs nur unter bestimmten Umständen möglich ist. Dazu muss
man versuchen, die Selektivität der Prozesse zu steigern oder bestimmte Wege zu
unterdrücken.
Eine große Rolle bei der Keimbildung spielen kleinste Verunreinigungen. Diese kön-
nen als (unerwünschter) Auslöser für die Keimbildung fungieren. Eine dagegen oft
angewandte Methode ist die Volumenseparation, mit der man den Einfluss uner-
wünschter Teilchen auf einen kleinen Bereich beschränken kann. In der Vergangen-
heit wurden so auch einige Untersuchungen der Unterkühlbarkeit der Phasentrennung
[Uebb91] und Erstarrung [Pere84] an monotektischen Legierungen durchgeführt. Auf
diese Weise lassen sich relativ hohe Unterkühlungen erreichen. Für die Praxis und
im Hinblick auf mögliche Anwendungen hingegen ist es interessanter, Einfluss auf die
Keimbildung im Volumen zu untersuchen.
In-situ Untersuchungen zur Keimbildung an metallischen Legierungen sind eine
große technische Herausforderung. Da die Proben nicht transparent sind, scheiden
optische Methoden aus. Die gegenwärtig verfügbaren radiographischen Verfahren mit
Röntgenstrahlung (unter Verwendung von Synchrotronstrahlung) dringen zwar in im-
mer weitere Auflösungsbereiche vor. Um die sehr schnellen Vorgänge an den Tröpfchen
mit Größen im Mikro- bis Submikrometerbereich hinreichend gut zu beobachten, be-
nötigt man jedoch eine Kombination aus hoher räumlicher sowie zeitlicher Auflösung.
Diese Bedingung lässt sich derzeit nur bedingt erfüllen.
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Im Vergleich zu Ausscheidungsprozessen fester Phasen in einer ebenfalls festen Ma-
trix ist eine ex-situ Analyse erstarrter Proben monotektischer Legierungen deutlich
schwieriger. Beispielsweise liegen die Diffusionskoeffizienten von Flüssigkeiten viele
Größenordnungen über denen für Diffusionsprozesse in Festkörpern. Zusammen mit
der hohen Dynamik der Ausscheidungen und Koagulation führt dies dazu, dass zum
Zeitpunkt des Erstarrens der Matrix, und damit des Einfrierens der Verteilung der
Tröpfchen, die Struktur sich soweit verändert hat, dass man nicht mehr auf den Zu-
stand zum Zeitpunkt der Keimbildung schließen kann. Durch rasche Erstarrung kann
man durch Verkürzen der Zeit, die Teilchen für die Konvektion haben, den Effekt
zum Teil reduzieren. Ein klassiches Abschrecken (engl. quenching) führt bei mono-
tektischen Legierungen jedoch nicht zum Erfolg [Zhan91]. Die dabei auftretenden sehr
hohen Temperaturgradienten führen zu einer starkenMarangoni-Konvektion, durch
die die Teilchen beschleunigt werden. Hohe Geschwindigkeiten erhöhen die Wahr-
scheinlichkeit für Kollisionen und damit Koagulationen. Eine Veränderung der Teil-
chengrößenverteilung gegenüber dem Zustand zur Keimbildung ist die Folge.
Der wesentliche Grund für die Untersuchungen in dieser Arbeit besteht in der Unsi-
cherheit bezüglich des Keimbildungsmechanismus zur flüssig-flüssig Entmischung. In
den wenigen durchgeführten Untersuchungen besteht die Vermutung, dass es sich um
klassische homogene Keimbildung handeln könnte [Uebb91, Grán93]. Im Allgemei-
nen wird homogene Keimbildung allerdings als ein theoretischer Grenzfall betrachtet,
der in der Praxis fast immer von anderen Prozessen wie heterogener Keimbildung
überdeckt wird.
In der Vergangenheit wurden von den GruppenTonn et al. und Brück et al. [Brüc]
Untersuchungen an mehrkomponentigen AlBiZn-Legierungen durchgeführt, um sie
auf ihre Eignung als Lagermaterial zu untersuchen. Ein wichtiger Punkt ist dabei die
Bearbeitbarkeit des Materials. Dazu wurden titanbasierte Kornfeiner eingesetzt, um
die aluminiumreiche Matrix feinkörniger und das Material duktiler zu machen. Bei
der Untersuchung der Bismutausscheidungen in verschiedenen Zusammensetzungen
wurde festgestellt, dass sich durch Einsatz eines AlTiB-Kornfeiners die Struktur der
Bismuttröpfchen deutlich verändert hat. Abbildung 1.1 zeigt eine Zusammenfassung
der Ergebnisse.
Der Effekt, den der Kornfeiner auf die Ausscheidungen hat, ist signifikant. Es sind
Reduktionen der mittleren Teilchengröße von 15% bis nahezu 100% festgestellt wor-
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Abbildung 1.1.: Vergleich des mittleren Durchmessers der Bismutausscheidungen in
AlBiZn mit verschiedenen Zusätzen, jeweils ohne und mit AlTiB-
Kornfeiner. [Brüc]
den. Die Wirkung der Zusätze zu den einzelnen Legierungen sind recht unterschiedlich,
die Veränderung die der Kornfeiner hervorruft ist dazu im Gegensatz einheitlich. Es
ist also davon auszugehen, dass der Kornfeiner direkt auf das Bismut wirkt. Dabei
liegt die Frage nahe, ob es sich dabei um heterogene Keimbildung handelt.
Um dieses Phänomen näher zu untersuchen, wurde das Projekt „Untersuchungen
zur heterogenen Keimbildung bei der flüssig-flüssig Entmischung in nichtmischbaren
Legierungsschmelzen“ ins Leben gerufen. Die Experimente in dieser Arbeit waren
Teil des Projekts, mit dem Ziel unter kontrollierten Bedingungen mehr über den
Keimbildungsmechanismus in monotektischen Systemen zu lernen.
Gegenstand der Untersuchungen waren binäre monotektische Aluminium-Legierun-
gen. Es galt Keimbildner zu identifizieren, die in der Lage sind, die Teilchen zu be-
einflussen und den Wirkmechanismus zu identifizieren, sowie zu klären, inwiefern he-
terogene Keimbildung eine Rolle als Mechanismus für die flüssig-flüssig Entmischung
spielt.
In der Vergangenheit wurden Untersuchungen zur Struktur monotektischer Legie-
rungen immer an Schliffbildern erstarrter Proben durchgeführt. Mittlerweile nehmen
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durch erhebliche technische Fortschritte dreidimensionale Untersuchungsverfahren wie
Tomographie, FIB (engl. focused ion beam) oder Atomsonden stark zu. Eine Ziel-
setzung dieser Arbeit war daher auch, in die Untersuchungen Röntgen-Computer-
Tomographie-Messungen einzubeziehen. Monotektische Aluminium-Legierungen wei-
sen einen hervorragenden Röntgenkontrast auf, und da im Institut ein entsprechendes
Gerät zu Verfügung stand, bot sich diese Untersuchungsmethode an.
Vom Prinzip her sind diese Messungen besser geeignet zur Bestimmung von Teil-
chengrößenverteilungen als die Auswertung von Schnittbildern, da damit systemati-
sche Fehler wie eine fehlerhafte Größenbestimmung von Teilchen umgangen werden
können. Es sollten daher gezielt die Möglichkeiten und Vor- und Nachteile der dreidi-
mensionalen Analyse gegenüber der herkömmlichen reinen Analyse der Schliffbilder
herausgestellt werden.
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2.1. Thermodynamik monotektischer Legierungen
Bestimmend für monotektische Legierungen ist eine Mischungslücke im flüssigen Zu-
stand, das heißt ein begrenzter Temperatur- und Zusammensetzungsbereich, in dem
das System im Gleichgewichtszustand nicht homogen aus einer, sondern aus mehre-
ren flüssigen Phasen aufgebaut ist. Abbildung 2.1 zeigt schematisch das Phasendia-
gramm einer binären monotektischen Legierung. Die Mischungslücke zeigt sich bei
binären metallischen Legierungen als glöckenförmig begrenzter Bereich innerhalb der
Flüssigkeit. Die obere Begrenzungslinie der Mischungslücke nennt man Binodale, sie
wird nach oben hin durch den kritischen Punkt geschlossen. Die untere Begrenzung
bildet die monotektische Reaktion, und die Nichtmischbarkeit setzt sich im Festen
fort. Der Vollständigkeit halber sei erwähnt, dass Mischungslücken im Flüssigen auch
nach unten hin wieder einen weiteren einphasigen flüssigen festen Bereich (mit einem
zusätzlichen kritischen Punkt) oder in einer non-varianten Reaktion in einer festen
Phase enden können. Den ersten Fall findet man bei vielen organischen Systemen, der
zweite Fall ist charakteristisch für syntektische Systeme.
Die Entstehung einer solchen Mischungslücke und warum es zu einer Entmischung
einer homogenen Flüssigkeit kommen kann, lässt sich mit Hilfe der Thermodynamik
erklären. Die folgenden Ausführungen gelten für binäre Systeme, lassen sich jedoch
ohne Weiteres für höherkomponentige Systeme erweitern.
Jedes natürliche System strebt einem Zustand minimaler Energie entgegen. Damit
ein Prozess freiwillig abläuft, muss sich dadurch seine Gibbssche freie Energie G
verringern, also
∆G = Gnachher −Gvorher < 0 . (2.1)
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Abbildung 2.1.: Schematisches Phasendiagramm einer monotektischen Legierung, ab-
geschlossen durch ein Eutektikum. Wichtige Punkte und Zusammen-
setzungen wie der kritische Punkt, monotektische und eutektische
Zusammensetzung sind markiert.
Die molare Gibbs-Energie eines zweikomponentigen homogenen Systems mit den
Stoffmengenanteilen xA und xB (es gilt xA + xB = 1) berechnet sich wie folgt:
GmA+B = xA ·GmA + xB · ∆GmB + ∆Gmmix . (2.2)
GmA und G
m
B stehen für die molaren Gibbs-Energien der Einzelsysteme im ungemisch-
ten Zustand, zu denen ein zusätzlicher Term ∆Gmmix hinzugefügt wird, der die Interak-
tion der beiden Komponenten durch den Mischungsvorgang beschreibt. ∆Gmmix setzt
sich dabei wiederum aus zwei Anteilen zusammen:
∆Gmmix = −T · Smmix + ∆Hmmix , (2.3)
mit T der absoluten Temperatur in Kelvin, Smmix als molare Mischungsentropie und
∆Hmmix der molaren Mischungsenthalpie oder Überschussenthalpie. Die Mischungsen-
tropie berücksichtigt dabei den zusätzlichen entropischen Beitrag, der durch die sta-
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tistische Durchmischung der verschiedenen Teilchensorten entsteht. Bei vollständiger
Mischung ergibt sich aus der statistischen Thermodynamik
Smmix = −R (xA lnxA + xB lnxB) . (2.4)
Da der Ausdruck in (2.4) für alle Mischungen positiv ist, wird Gmmix gegenüber
den einzelnen Komponenten erniedrigt, die Mischung also stabilisiert. Eine besondere
Bedeutung kommt daher der Mischungsenthalpie ∆Hmmix zu, die berücksichtigt, dass
sich die Bindungsenergie durch die neu gebildeten A-B-Atompaare in der Legierung
von den Bindungsenergien der Reinstoffe unterscheiden kann. Für ∆Hmmix = 0 spricht
man von einer idealen Lösung, weil in diesem Fall die Bindungsenergien zwischen
den veschiedenen Bindungspartnern vergleichbar sind wie die gleicher Atome. Für
∆Hmmix 6= 0 führt man oft mit der regulären Lösung
∆Hmmix = Ω · xA · xB (2.5)
den Wechselwirkungsparameter Ω ein.
Dort können zwei Fälle eintreten:
• Ω < 0 die Bindungsenergie zwischen ungleichen Atomen ist energetisch
günstiger,
• Ω > 0 die Bindungsenergie zwischen gleichen Atomen ist energetisch güns-
tiger.
Abbildung 2.2 zeigt beispielhaft Gm für beide Fälle. Während im ersten Fall Gm für
alle Konzentrationen erniedrigt wird und somit die Mischung weiter begünstigt, bildet
sich im zweiten Fall für niedrige Temperaturen ein lokales Maximum aus. Für eine
Legierung bedeutet dies, dass sich die Gibbs-Energie des Systems weiter verringern
lässt, indem sich dieses in zwei Phasen unterschiedlicher Zusammensetzung aufteilt.
Um die Zusammensetzung der neuen Phasen zu ermitteln, muss man noch eine weitere
Bedingung beachten: die chemischen Potentiale µA und µB der beiden neuen Phasen
müssen im Gleichgewicht gleich sein. Das chemische Potential ist definiert durch die
Ableitung der molaren Gibbs-Energie nach der Zusammensetzung:
µi =
∂Gm
∂xi
. (2.6)
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Abbildung 2.2.: Gibbs-Energie einer binären Legierung. Die rote Kurve (Mitte) zeigt
eine ideale Lösung. Die grüne Kurve (unten) demonstriert, wie die
Mischung bei negativem Ω durch die tiefe Absenkung der Gibbs-
Energie stabilisiert wird. In der blauen Kurve (oben) für positives Ω
kommt es zur Ausbildung eines Maximums im Verlauf, die Ursache
der Nichtmischbarkeit.
Somit ergibt sich folgende Gleichgewichtsbedingung:
µA(xA1) =
∂Gm
∂xA
∣∣∣∣
xA1
!
=
∂Gm
∂xA
∣∣∣∣
xA2
= µA(xA2) , (2.7)
µB(xB1) =
∂Gm
∂xB
∣∣∣∣
xB1
!
=
∂Gm
∂xB
∣∣∣∣
xB2
= µB(xB2) . (2.8)
Grafisch bildet die Lösung für diese Fragestellung die Konstruktion einer Dop-
peltangente an die Kurve der Gibbs-Energie der Mischung, aufgetragen nach der
Zusammensetzung (Abbildung 2.3). Die Berührungspunkte der Tangente kennzeich-
nen die Konzentrationen der beiden Phasen, in die die Legierung zerfällt. Für die
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Abbildung 2.3.: Konstruktion der Doppeltangente an die Kurve der Gibbs-Energie
einer binären monotektischen Legierung. Die Berührungspunkte xL1
und xL2 der Tangente bilden die Zusammensetzung der entmischten
Phasen im Gleichgewicht. In orange dargestellt ist die Tangentenkon-
struktion zur Bestimmung der freiwerdenden Volumenenthalpie bei
der Bildung einer Phase mit x′ aus der übersättigten Ausgangsphase
der Zusammensetzung x0.
Gibbs-Energie des Gesamtsystems gilt dann analog zu (2.2)
Gdemix(x0) =
xL2 − x0
xL2 − xL1G(xL1) +
x0 − xL1
xL2 − xL1G(xL2) < G(x0) . (2.9)
Zur Übersichtlichkeit werden ab hier alle Größen auf x = xB bezogen, da xA =
1− xB. x0 ist die Ausgangszusammensetzung, und xL1 und xL2 die Konzentrationen
der entmischten Phasen.
Das entspricht dem Verlauf der Doppeltangente, die durchgängig unter der Gibbs-
Energie des homogenen Systems liegt. Das bedeutet, dass der zweiphasige Zustand
energetisch günstiger ist.
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Führt man eine solche Betrachtung für verschiedene Temperaturen durch, und trägt
xL1 und xL2 in Abhängigkeit von der Temperatur auf, so erhält man die Binodale der
Mischungslücke im binären Phasendiagramm.
Die treibende Kraft für die Entmischung ist also der Gewinn an Gibbs-Energie im
System. In hypermonotektischen Legierungen mit einer Zusammensetzung x0 nahe
xL1 (siehe Abbildung 2.3) ergibt sich diese wie folgt. Für ein Einsetzen des binodalen
Entmischungsprozesses ist eine gewisse Unterkühlung erforderlich. Damit einher geht
eine Übersättigung der homogenen Flüssigkeit an B-Atomen, also ein Nichtgleichge-
wichtszustand. Die Gibbs-Energie, die bei der Phasentrennung frei wird, ergibt sich
nach [Grán93] zu:
∆GV =
(
Gm(x0) +
∂Gm
∂x
∣∣∣∣
x0
(
x′ − x0
)−Gm(x′)) 1
V m
. (2.10)
Die neu gebildete Phase (mit dem Molvolumen V m) besitzt die Zusammensetzung x′
und im Gleichgewicht besitzen sowohl die Tangente an x0 als auch an x′ den glei-
chen Anstieg. Da die chemischen Potentiale µA und µB der verschiedenen Phasen
hier nicht gleich sind, kommt es in der Folge zum weiteren Konzentrationsausgleich.
Dies erfolgt so lange, bis beide Phasen die durch die Binodale vorgegebenen Gleichge-
wichtskonzentrationen xL1 und xL2 erreichen, und die beiden Tangenten sich zu einer
vereinigen (Doppeltangente). ∆GV spielt insbesondere für die Initiierung (Keimbil-
dung) der Phasentrennung eine wichtige Rolle.
Die Binodale stellt nur die Begrenzung des stabilen Bereichs der einphasigen Flüs-
sigkeit dar. Es muss aber immer noch die sogenannte Keimbildungsbarriere überwun-
den werden (siehe Abschnitt 2.3), damit eine homogene Flüssigkeit in zwei Flüssigkei-
ten zerfallen kann. Das heißt unter bestimmten Umständen wird sich auch unterhalb
der Binodale eine Flüssigkeit nicht spontan entmischen, da sich leichte Fluktuationen
der Zusammensetzung bis zu einer bestimmten Grenze von selbst wieder zurückbilden
können.
Innerhalb der Binodale existiert ein weiterer, durch die sogenannte Spinodale be-
grenzter, Bereich, in dem eine übersättigte homogene Flüssigkeit praktisch sofort
ohne Keimbildungsbarriere zerfällt. Jegliche Fluktuation der Zusammensetzung führt
in diesem Phasenbereich zu einer Selbstverstärkung, bis die Flüssigkeit komplett ent-
mischt ist. Diese spinodale Entmischung bildet oftmals, wenn sie zwischen zwei festen
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Phasen abläuft, charakteristische wurmartige Strukturen aus (abhängig jedoch von
der Zusammensetzung). Bei monotektischen Legierungen benötigt es hohe Kühlraten,
damit diese Strukturen eingefroren werden können, da sie sonst zügig zurück in die
Tropfenform wechseln, und nicht direkt von der binodalen Entmischung zu unterschei-
den sind. Die Spinodalen ergeben sich analog den Binodalen aus der Gibss-Energie
der Legierung. Dort stellen sie die Wendepunkte der Kurve dar, und lassen sich folglich
aus den Nullstellen der zweiten Ableitung von Gm bestimmen:
∂2Gm
∂x2
∣∣∣∣
xS1,xS2
!
= 0 . (2.11)
Die Spinodale liegt immer innerhalb der Binodalen, und fallen mit ihnen am kri-
tischen Punkt der Mischungslücke zusammen. Da die Spinodalen die Grenzen der
maximalen Unterkühlbarkeit der Phasentrennung darstellen, ist diese am kritischen
Punkt somit nicht, und in Legierungen mit Zusammensetzungen nahe dem kritischen
Punkt kaum unterkühlbar.
2.2. Erstarrung monotektischer Legierungen
Die Struktur erstarrter monotektischer Legierungen wird stark durch die Vorgän-
ge in/an der Mischungslücke bestimmt. Je nachdem, ob die Konzentration der Ur-
sprungslegierung mitten in oder am Rand der Mischungslücke liegt, ergeben sich sehr
unterschiedliche Gefüge.
Wird eine Legierung mit exakt monotektischer Zusammensetzung xm aus der ho-
mogenen Schmelze abgekühlt, so findet bei der Temperatur Tm (nach dem Gleichge-
wichtsphasendiagramm) eine Entmischung der Schmelze in eine feste Phase und eine
Schmelze anderer Zusammensetzung statt:
L→ Sα + L2 . (2.12)
Dies bezeichnet man als monotektische Reaktion. Da die Ausscheidung der L2-
Phase parallel zur Erstarrung der Majoritätsphase erfolgt, werden die Ausscheidun-
gen in Form von fein verteilten Tröpfchen in der Matrix gebunden. Während der
fortschreitenden Abkühlung wird weiteres Sα ausgeschieden, und die Tröpfchen ver-
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armen zunehmend an Komponente A, bis sie am eutektischen Punkt bei Te schließlich
ebenfalls erstarren.
In der Praxis zeigt sich, dass man sowohl die monotektische, als auch die eutektische
Reaktion unterkühlen kann [Pere82]. Untersuchungen des Einflusses der Unterkühlung
der monotektische Reaktion auf die Struktur bei gerichteter Erstarrung wurden z.B.
durchgeführt in [Ratk05].
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Abbildung 2.4.: Schematische Darstellung der Erstarrung hypermonotektischer Legie-
rungen im Phasendiagramm. Beginnend im Einphasengebiet (1) wird
sich die homogene Flüssigkeit theoretisch bei Erreichen der Binodale
(2′), praktisch bei Unterschreiten der Keimbildungsbarriere (2′′) in
zwei flüssige Phasen entmischen. Bei weiterer Abkühlung laufen die
Konzentrationen der Phasen (näherungsweise) entlang der Binodale,
bis die Matrix (3) erstarrt. Die Ausscheidungen erstarren hingegen
erst bei Erreichen der eutektischen Reaktion (4).
Liegt die Konzentration der homogenen Lösung zwischen xm und xm2 spricht man
von hypermonotektischen Legierungen, und die Entmischung findet in mehreren Stu-
fen statt. Abbildung 2.4 soll dies verdeutlichen. Bei Abkühlung aus dem Einphasen-
gebiet (Punkt 1) wird sich die Lösung im Gleichgewicht bei Erreichen der Binodale
zunächst in zwei flüssige Komponenten, L1 und L2, mit den Zusammensetzungen xL1
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und xL2 entmischen (Punkt 2′):
L→ L1 + L2 . (2.13)
Praktisch erfolgt die Entmischung allerdings nicht sofort, sondern mit einiger Unter-
kühlung unter die Binodale durch Keimbildung (Punkt 2′′).
Die Entmischung findet in Form feiner nahezu kugelförmiger Tröpfchen in einer
flüssigen Matrix statt, da die neue Phase immer bestrebt ist, ihre Oberfläche zu mi-
nimieren. Bei weiterer Abkühlung verschiebt sich die Konzentration der Matrix in
Richtung xL1, und die Konzentration der Ausscheidungen xL2 entlang der Binodalen
hin zu den Randkomponenten, d.h. die Phasen verarmen am jeweils anderen Le-
gierungsbestandteil durch weitere Ausscheidung / Entmischung (Punkt 2 → Punkt
3). Dies wird vorwiegend durch Wachstum oder in Form von Bildung neuer Tröpf-
chen geschehen. Das Wachstum erfolgt rein diffusiv nach Zener [Zene49], siehe auch
[Cumm90]. Es gilt für die Radiusabhängigkeit
R =
√
2 · S ·D · t . (2.14)
Das Wachstum der Tröpfchen ist abhängig vom Diffusionskoeffizienten D und der
Übersättigung S der Schmelze, die sich wie folgt berechnet:
S =
xliquid − xL1
xL2 − xL1 . (2.15)
S ist dabei die Triebkraft für das Wachstum. Solange sich das System nicht im Gleich-
gewicht befindet, also die Zusammensetzung der Schmelze xliquid > xL1 ist, werden
die Teilchen weiter wachsen.
Bei Erreichen der monotektischen Temperatur (Punkt 3) wird aus der L1-Phase
spontan weiteres L2 ausgeschieden, und der verbleibende flüssige Anteil erstarrt:
L1→ Sα + L2 . (2.16)
Weitere Abkühlung bewirkt ein Ausscheiden von Sα aus der Restflüssigkeit L2, bis
diese bei der Temperatur Te ebenfalls erstarrt (Punkt 4).
Die Besonderheit der Entmischung liegt im flüssigen Zweiphasengebiet. Bei Entmi-
schungsvorgängen im festen Zustand sind die neu gebildeten Phasen durch die feste
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Matrix fixiert. Bei monotektischen Legierungen hingegen sind die Ausscheidungen
mobil und durch die Matrix nicht fixiert, und dabei verschiedenen Krafteinflüssen
ausgesetzt.
Ein Dichteunterschied zwischen der L1- und L2-Phase führt, je nach Vorzeichen der
Differenz, zu einem Absinken (Sedimentation) oder einem Aufsteigen (Auftrieb) der
Ausscheidungen in der Matrix-Phase. Die Tröpfchen sammeln sich am unteren oder
oberen Rand der Probe, und können sich dort zu einem größeren Tropfen, bis hin zur
Ausbildung vollständig getrennter Schichten vereinigen. Die Kraft, die dabei auf ein
Tröpfchen wirkt, ist proportional zur Geschwindigkeit v, mit der sich das Teilchen
durch die Flüssigkeit bewegt. Ist diese Kraft gleich der Auftriebskraft, so ergibt sich
für die maximale Sinkgeschwindigkeit vSedimentation eines Tröpfchens mit Radius R die
Hadamard-Rybczynski-Gleichung [Rybc11]
vSedimentation(R) =
2g |%M − %T| (ηM + ηT)
3ηM (2ηM + 3ηT)
R2 . (2.17)
In (2.17) gehen, dabei neben der Fallbeschleunigung g, die Dichten %M und %T sowie
(dynamischen) Viskositäten ηM und ηT von Matrix (Index M) und Tropfen (Index T)
ein.
Bei Legierungen mit hohem Anteil an Minderheitsphase bildet sich die Schich-
tung recht schnell aus. In (hyper-)monotektischen Aluminium-Legierungen beträgt
das Verhältnis der Dichten der entmischten Phasen 1:3 - 1:4, dies sorgt für eine ho-
he Sedimentationsgeschwindigkeit. Um einer Schichtbildung entgegenzuwirken gibt
es verschiedene Lösungsansätze. Es wurden zum Beispiel Experimente unter verrin-
gerter Gravitation [Kore99, Dief93, Ozaw04] durchgeführt. Aber auch dort kann es
zu einer Schichtung kommen, wenn die Teilchen längere Zeit im flüssigen Zustand
verbleiben. Man beobachtet dort unter Umständen, dass die Phase mit den geringe-
ren Benetzungswinkel zur Tiegeloberfläche diese vollständig benetzt, und die zweite
Phase einen großen Tropfen im Inneren der ersten Phase bildet. Unter Mikrogravita-
tion ist die Sedimentation und Konvektion durch Gravitation vernachlässigbar, daher
dominiert dort die sogenannte Marangoni-Bewegung. Auch diese sorgt für eine Be-
schleunigung der Tröpfchen, was wiederum zu verstärkter Kollision und Koagulation
der Ausscheidungen führt.
Für die Marangoni-Bewegung verantwortlich sind Temperaturgradienten in der
Flüssigkeit. Ein Temperaturgradient an einer Grenzfläche führt zu einem Gradien-
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ten der Grenzflächenspannung entlang der Grenzfläche, und um diesen auszugleichen
kann es zu einem Stofftransport in Richtung höherer Grenzflächenspannung kommen
(Marangoni-Konvektion). Da der Temperaturkoeffizient der Grenzflächenspannung
in der Regel negativ ist, ist die Gibbs-Energie an den wärmeren Stellen geringer, und
es wird Material von der heißen zur kalten Stelle transportiert, und die Grenzfläche
zieht sich zusammen. Innerhalb eines Tropfens führt eine Bewegung der Grenzfläche
zu einer Rückströmung im Inneren des Tropfens, und somit einer Konvektionsrol-
le, und durch Reibung mit der Umgebung wird der gesamte Tropfen in Richtung
des Gradienten fortbewegt (Abbildung 2.5). Nach [Youn59] bewegt sich ein flüssiges
Tröpfchen mit Radius R in einer ebenfalls flüssigen Matrix mit der (Gleichgewichts-
)Geschwindigkeit
~vMarangoni(R) =
2
ηM
(
2 + λTλM
)(
2 + 3 ηTηM
) ∣∣∣∣ ∂σ∂T
∣∣∣∣∇T ·R . (2.18)
ηT und ηM stehen für die Viskositäten von Tröpfchen und Matrix und λT bzw. λM
für die entsprechenden Wärmeleitfähigkeiten. Die Richtung der Bewegung entgegen
dem Gradienten der Temperatur ∇T . Im Gegensatz zur Stokes-Sedimentation nimmt
die Geschwindigkeit hier linear mit dem Tropfenradius zu.
Th Tk∇T
Abbildung 2.5.: Darstellung der Konvektionsrolle in einem flüssigen Tropfen durch
Marangoni-Konvektion. Die Flüssigkeit an der Grenzfläche be-
wegt sich entgegen dem Temperaturgradienten, die Rückströmung
im Tröpfchen führt zur Konvektionsrolle, und diese kontinuierliche
Strömung sorgt für den Vorschub des Tropfens von kalten Seite mit
Tk zur warmen mit Th > Tk.
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Die Abhängigkeit der Geschwindigkeit der Teilchen durch Marangoni-Bewegung
vom Temperatur-Gradienten hat Konsequenzen für die Erstarrung mit hohen Kühl-
raten. Wenn man die Schmelze schnell erstarren möchte, um die Effekte der Sedimen-
tation zu unterdrücken, erhöht man damit den Einfluss der Marangoni-Bewegung,
da hohe Kühlraten aufgrund der begrenzten Wärmeleitfähigkeit in der Regel mit ho-
hen Temperaturgradienten einher gehen, und somit die Teilchen stark beschleunigt
werden. Aus diesem Grund ist bei hypermonotektischen Legierungen ein Abschrecken
der Proben, um die Struktur im flüssigen Zustand einzufrieren, nicht möglich.
Neben Sedimentation und Marangoni-Bewegung existieren eine Reihe weiterer
Strömungsprozesse, wie thermische Konvektion durch Dichteunterschiede in der flüssi-
gen Matrix, die auf die Teilchen einwirken. Im Allgemeinen sind diese jedoch schwierig
exakt zu bestimmen und lediglich über Simulationen zu quantifizieren.
2.3. Keimbildung
Phasenumwandlungsprozesse bedeuten immer, dass eine neue Phase aus einer anderen
Phase gebildet wird. Der erste Schritt einer Phasenumwandlung, also die anfängliche
Bildung der neuen Phase, besteht immer in der Keimbildung. Wurde dadurch ein sta-
biler Keim (lat. nucleus) gebildet, kann dieser im weiteren Verlauf wachsen. Für die
Bildung dieser nucleii muss in der Regel eine gewisse Energiebarriere überwunden wer-
den, und so kommt es, dass man unter bestimmten Bedingungen Umwandlungspro-
zesse oft weit unter die Phasengrenze im Gleichgewichtsphasendiagramm unterkühlen
kann (siehe z.B. [Pere96, Herl08]). Für Keimbildungsprozesse gibt es eine Reihe von
Theorien, von denen die grundlegendsten und hier die für diese Arbeit entscheidenden
vorgestellt werden sollen.
2.3.1. Klassisches Modell der homogenen Keimbildung
Das (klassische) Modell der homogenen Keimbildung beschreibt die Bildung einer
Phase innerhalb einer anderen ohne Einfluss einer dritten Phase.
Aufgrund thermischer Fluktuationen sind auch einphasige Materialien nur auf ma-
kroskopischer Ebene und im zeitlichen Mittel homogen. Auf mikroskopischer Skala
kann es jedoch zu zeitlich begrenzten Schwankungen der Zusammensetzung kommen,
und zum Beispiel in Flüssigkeiten nahe dem Schmelzpunkt zur Bildung von geordne-
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ten Clustern kommen. Diese Fluktuationen sind normalerweise instabil und lösen sich
von selbst wieder auf, da sie eine in der Regel höhere Gibbs-Energie besitzen. Zudem
entsteht durch die Fluktuation der Zusammensetzung eine Grenzfläche, die auch eine
entsprechende Grenzflächenenergie aufweist. Dieser zusätzliche Beitrag zur Gibbs-
Energie der Teilchenansammlung verstärkt die Instabilität gegenüber der homogenen
Phase.
Tritt das System durch eine Veränderung der äußeren Bedingungen in ein anderes
Phasengebiet ein, zum Beispiel durch Abkühlung, so kann sich durch eine thermi-
sche Fluktuation ein Cluster bilden, der eine niedrigere Gibbs-Energie besitzt. Für
einen sphärischen Cluster mit Radius R ergibt sich bei einer Verringerung der Gibbs-
Energie um den volumenbezogenen Term ∆GV eine Verringerung in der Größe
∆GVol =
4pi
3
R3∆GV . (2.19)
Dieser Cluster besitzt dann eine Grenzfläche zur umliegenden Phase, die die Gibbs-
Energie wiederum erhöht. Mit der Grenzflächenspannung σ ergibt sich für den Cluster
zusammen mit ∆GVol eine Gesamtbilanz
∆G(R) = 4piR2σ − 4pi
3
R3∆GV . (2.20)
Es ergibt sich also eine Abhängigkeit wie in Abbildung 2.6 dargestellt. Für kleine
Teilchen dominiert der Grenzflächenterm. Teilchen dieser Größe (in der Regel als
Embryonen bezeichnet) sind thermodynamisch instabil und können nicht wachsen,
sondern schrumpfen und werden sich somit vollständig auflösen. Mit zunehmendem
Radius gewinnt der Volumenterm ∆GVol an Einfluss, ∆G erreicht sein Maximum bei
Rc =
2σ
∆GV
(2.21)
und nimmt danach immer schneller ab. Das bedeutet, für eine Fluktuation mit einen
Radius größer als Rc (kritischer Radius) ist es thermodynamisch günstiger zu wach-
sen als sich wieder aufzulösen. In diesem Fall verringert sich die Gibbs-Energie des
Systems weil der Gewinn durch Reduktion der Volumen-Enthalpie größer ist als für
die Vergrößerung der Oberfläche nötig ist.
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Abbildung 2.6.: Gibbs-Energie, die benötigt wird, um einen Keim mit Radius R zu
bilden. Die Volumen- und Oberflächenbeiträge sind ebenfalls darge-
stellt. Bis zum kritischen Radius Rc nimmt die benötigte Energie
zu, eine Vergrößerung des Radius benötigt also Energie. Ab dem kri-
tischen Radius nimmt die Energie ab, bei weiterem Wachstum des
Keims wird also Energie frei.
Der Wert von ∆G für den Radius Rc entspricht somit einer Aktivierungsenergie
∆Ghom =
4piσR2c
3
=
16pi
3
σ3
(∆GV)2
, (2.22)
die vom System aufgebracht werden muss, um einen neuen Keim mit Radius Rc bilden
zu können.
Den größten Einfluss auf Rc hat ∆GV , da der Enthalpiegewinn mit zunehmender
Unterkühlung ∆T unter die Phasengrenze in der Regel schneller wächst als die Grenz-
flächenspannung. Das bedeutet, dass der kritische Radius mit ∆T stark abnimmt, und
damit auch die Aktivierungsenergie für die Bildung des kritischen Keims. Die Ver-
ringerung dieser Hürde macht es damit wahrscheinlicher, dass sich ein solcher Keim
bildet.
Da die Keimbildung ein statistischer Prozess ist, können über das Volumen betrach-
tet in einer bestimmten Zeitspanne mehrere dieser Ereignisse stattfinden. Daher ist
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es zweckmäßig eine Keimbildungsrate einzuführen, die die Anzahl der pro Zeiteinheit
und Volumen neu gebildeten und wachsenden Teilchen angibt.
Nach der statistischen Physik kann man die Dichte nc der Fluktuationen mit kriti-
schem Radius Rc aus der Dichte n0 der Atome/Moleküle wie folgt abschätzen:
nc = n0 · exp
(
−∆Ghom
kBT
)
= n0 · exp
(
−16pi
3
σ3
∆GV · kBT
)
. (2.23)
Da der kritische Radius ein instabiles Gleichgewicht ist, muss sich an ein kritisches
Teilchen mindestens ein weiteres Atom/Molekül anlagern, damit es weiter wachsen
kann. Für die Betrachtung der Kinetik dieses Vorgangs gibt es sehr unterschiedliche
Ansätze, die sich naturgemäß auch darin unterscheiden, um was für eine Art von
Phasenübergang es sich handelt. Dazu wird untersucht, wie wahrscheinlich es ist,
dass sich ein weiteres Atom/Molekül dem bestehenden Cluster anschließt.
Daraus wurde von Volmer-Weber [Volm26] ein allgemeiner Ausdruck für die
Keimbildungsrate abgeleitet, der angibt, wie viele kritische Keime pro Zeit- und Vo-
lumeneinheit entstehen:
Ihom = n0 · fdyn exp
(
− Ghom
kB · T
)
. (2.24)
Der Volumenbezug steckt in der Dichte n0 der Atome/Moleküle. Der Term fdyn
(Anlagerungskinetik) ist verantwortlich für die Kinetik der Keimbildung und um-
fasst verschiedene Aspekte der jeweiligen Modelle. Darin gehen Ratengleichungen für
das Anhaften und Verlassen von Atomen an die Cluster ein. Im einfachsten Fall von
Volmer-Weber geht in in die Vorfaktor lediglich die Kollisionsfrequenz der Teilchen
mit dem Cluster ein [Chri02]. Dabei wird die Annahme gemacht, dass die Teilchen-
zahldichte der instabilen Keime bis zum kritischen Radius Rc stetig bis zum Wert nc
abnimmt, und darüber auf Null abfällt, da diese erfolgreich keimgebildet wurden und
nicht mehr zur Statistik der Embryonen beitragen.
Dieses Modell wurde mehrfach erweitert, erwähnenswert sind hierbei die Ansät-
ze von Becker und Döring [Beck35], Farkas [Fark27], Frenkel [Fren39] und
Zeldovich [Zeld43]. Insbesondere über die Form des Vorfaktors finden sich diver-
se Vorschläge, die oftmals jedoch nur leichte Korrekturen mit sich bringen, da der
Einfluss des Exponentialterms in der Regel überwiegt.
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Für die binodale Entmischung in zwei flüssige Phasen wird in Arbeiten zur mo-
notektischen Entmischung (unter anderem von Gránásy und Ratke [Grán93]) ge-
wöhnlich auf die folgende Form des Vorfaktors zurückgegriffen:
fdyn = O · Γ · Z · exp
(
−∆G
V
kBT
)
. (2.25)
O = 4N
2/3
c steht für die Abhängigkeit der Oberfläche eines Clusters von der Zahl
der darin enthaltenen Teilchen Nc. Die Anlagerungskinetik wird durch den Term Γ
ausgedrückt, der sich wie folgt zusammensetzt:
Γ =
6 ·D
λ2
. (2.26)
Dabei steht D für den (Inter-)Diffusionskoeffizienten und λ für die mittlere Sprung-
weite der Atome in der Flüssigkeit. Weiterhin geht der sogenannte Zeldovich-Faktor
Z =
√
∆GV
3pikBTN2c
. (2.27)
in Gleichung (2.25) ein.
2.3.2. Klassisches Modell der heterogenen Keimbildung
Bei der homogenen Keimbildung sind lediglich zwei Phasen beteiligt: die Ursprungs-
phase und die neu gebildete. Der Grund für die bestehende Barriere ist die Notwen-
digkeit der Bildung neuer Grenzfläche zwischen den Phasen.
Kommt eine dritte Phase hinzu, so gibt es nun drei verschiedene Grenzflächen mit
jeweils verschiedenen Grenzflächenspannungen. Für die Phasen soll die folgenden No-
menklatur gelten: M für die Matrix, T für die neu gebildeten Tröpfchen, und S für die
als Keimbildner wirkende dritte Phase (Substrat). Nach dem Gesetz von Young bil-
det sich am Grenzpunkt zwischen den verschiedenen Grenzflächen ein Kontaktwinkel
θ aus:
cos θ =
σMS − σTS
σMT
. (2.28)
σMT entspricht dabei der vorher verwendeten Grenzflächenspannung σ zwischen der
Matrix und der neuen Phase und wird hier wegen der besseren Unterscheidung mit
zusätzlichem Index aufgeführt.
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Abbildung 2.7.: Darstellung der Grenzflächenspannungen an einem Tropfen, der ein
flaches Substrat benetzt
In Abbildung 2.7 werden die Verhältnisse an einem flachen Substrat dargestellt.
Der dargestellte Fall entspricht dem benetzenden Fall, wenn die Grenzflächenspan-
nung σMS zwischen der Matrix und dem Keimbildner etwas größer als die Summe
der Grenzflächenspannungen σST und σMT ist. Dann stellt sich ein Kontaktwinkel im
Bereich 0–90◦ ein, das heißt die gesamte Gibbssche Energie des Systems kann verrin-
gert werden, indem die Grenzfläche zwischen der Substratoberfläche und der Matrix
verkleinert und im gleichen Zug die beiden anderen etwas vergrößert werden.
Ist die Grenzflächenspannung σMS sogar viel größer als die Summe der beiden an-
deren, so dass die rechte Seite in Gleichung (2.28) größer als Eins wird, ist es für
das System vorteilhafter, die Grenzfläche MT komplett zu ersetzen und die gesam-
te Oberfläche mit der Tropfenphase zu überziehen. Man spricht dann von kritischer
Benetzung.
Der umgedrehte Fall kann auch eintreten, wenn sich die Grenzflächenspannungen
von Matrix und Tropfen zum Substrat nur geringfügig unterscheiden oder sich gar das
Vorzeichen in Gleichung (2.28) umdreht. Dann hat man Kontaktwinkel größer als 90◦,
und die Tropfenphase bildet keine flache Linse auf der Keimoberläche mehr aus, son-
dern bildet näherungsweise kugelförmige Gebilde, und die Kontaktfläche nimmt mit
zunehmenden Kontaktwinkel immer stärker ab (nichtbenetzender Fall). Verschiebt
sich die Differenz noch weiter in den negativen Bereich und wird kleiner als −1, dann
werden die Tropfen im Gleichgewicht keinerlei Grenzfläche mit dem Substrat bilden
und man spricht von vollständiger Nichtbenetzung.
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Mit Ausnahme vom Fall vollständiger Nichtbenetzung lässt sich durch zumindest
teilweise Benetzung des Substrats eine Verringerung des Grenzflächenbeitrags zur
Gibbsschen Energie des Systems erreichen. Dies hat einen Einfluss auf die Keimbil-
dungsbarriere. Allgemein gilt unter Berücksichtigung der neuen Grenzflächen
∆Ghet = ∆G
V · VT + σMT ·AMT +ATS · (σTS − σMS) . (2.29)
Für einen Tropfen, der ein Substrat mit dem Kontaktwinkel θ benetzt, ergeben sich
folgende Geometriefaktoren
VT =
piR3
3
(2 + cos θ) (1− cos θ)2 , (2.30)
AMT = 2piR
2 (1− cos θ) , (2.31)
ATS = piR
2
(
(1− cos2 θ) . (2.32)
Setzt man die Gleichungen (2.30)–(2.32) in Gleichung (2.29) ein, so erhält man
nach Vereinfachungen folgenden Ausdruck
∆Ghet =
(
−4piR
3
3
∆GV + 4piR2σMT
)
f(θ) , (2.33)
in dem der katalytische Faktor
f(θ) =
(2 + cos θ) (1− cos θ)2
4
(2.34)
steckt.
Vergleicht man Gleichung (2.33) mit Gleichung (2.22) für den Fall homogener Keim-
bildung, so erkennt man, dass sich die beiden lediglich um den katalytischen Faktor
f(θ) unterscheiden. Für den Bereich θ von 0 bis 180◦ ändert sich f(θ) monoton von
0 zu 1. Das bedeutet, dass durch den katalytischen Faktor die Keimbildungsbarrie-
re herabgesetzt wird. Für einen Benetzungswinkel von 180◦ (nichtbenetzender Fall)
erhält man wieder Gleichung (2.22), es ändert sich also nichts im Vergleich zu homo-
gener Keimbildung. Für einen Kontaktwinkel von 0◦ hingegen ist auch die Barriere
verschwunden, die Keimbildung wird also praktisch instantan ohne Unterkühlung ein-
setzen.
45
2. Grundlagen / Literaturüberblick
Während die Höhe der Keimbildungsbarriere durch den Kontaktwinkel beeinflusst
werden kann, bleibt das Maximum in Gleichung (2.33) an der gleichen Stelle. Das
bedeutet, dass der kritische Radius Rc hierdurch nicht verändert wird und er beträgt
wie im Fall der homogenen Keimbildung
Rc =
2σ
∆GV
. (2.35)
Der Unterschied besteht allerdings darin, dass es sich durch die Benetzung bei he-
terogener Keimbildung (und angenommener Kugelform des Tropfens) um eine durch
das Substrat angeschnittene Kugel handelt, und das Volumen und damit die Anzahl
der Teilchen, die sich zu einem kritischen Keim zusammenfinden müssen, geringer
sind, als bei homogener Keimbildung.
Die Keimbildungsrate ist analog definiert zum homogenen Fall:
Ihet = nS · fdyn exp
(
− Ghet
kB · T
)
= nS · fdyn exp
(
−f(θ) ·Ghom
kB · T
)
. (2.36)
Für die Kinetik bedeutet die geringere Keimbildungsbarriere in erster Linie eine
höhere Keimbildungsrate bei gleichen Unterkühlungen. Allerdings gibt es hier auch
einen stark limitierenden Faktor. Für die homogene Keimbildung ist es unerheblich,
wo innerhalb der Matrix der Tropfen keimgebildet wird. Der Cluster kann prinzipiell
aus jedem Atom/Molekül wachsen. Im heterogenen Fall muss zunächst ein Substrat
vorhanden sein, damit der Vorteil ausgespielt werden kann. Daher geht in Gleichung
(2.36) anstatt der Dichte der Atome/Moleküle n0 die Dichte der Keimbildner ein. Die
Dichte der Substrate nS ist immer kleiner als n0. Das bedeutet, dass die maximale
Keimbildungsrate in diesem Fall unter der homogener Keimbildung liegt. Durch die
Verringerung der Keimbildungsbarriere, und damit einer Erhöhung des exponentiellen
Teils in Gleichung (2.36) kann Ihet schon bei geringeren Unterkühlungen unter die
Phasengrenze erheblich über der Keimbildungsrate Ihom im homogenen Fall liegen.
Wenn ein Tropfen auf der Substratoberfläche keimgebildet wurde, scheidet diese im
weiteren Verlauf für die Keimbildung aus. Bei facettierten Kristalliten kann pro Sub-
strat mehr als eine potente Oberfläche vorhanden sein. Dies muss man gegebenenfalls
in der Dichte nS berücksichtigen.
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2.3.3. Athermale Keimbildung
Die klassischen Modelle der Keimbildung beruhen auf der thermodynamischen Statis-
tik und sagen lediglich Wahrscheinlichkeiten dafür voraus, dass bei einer bestimmten
Unterkühlung ein kritischer Keim entstehen könnte.
Im Zusammenhang mit Kornfeinern im Aluminium-Guss haben sich allerdings
große Diskrepanzen dieser Modelle gezeigt. Es wurde festgestellt, dass bei konven-
tionellem TiBAl 5/1-Kornfeiner weniger als 1% Prozent der hinzugegebenen Teilchen
wirksam werden [Ques04a]. Mit dem Modell der heterogenen Keimbildung lässt sich
dieser Umstand nicht erklären. Es wurde festgestellt, dass dabei die Größe der Teil-
chen ausschlaggebend ist, ob das Teilchen wirksam wird oder nicht. Die Erklärung
dafür liefert das Modell der athermalen Keimbildung, welches in der Literatur oft als
free growth model nach Greer [Gree00] bezeichnet wird.
Angenommen man hat ein flaches rundes Substrat mit Durchmesser dS. Wenn der
Kontaktwinkel der neu gebildeten Phase mit dem Substrat 0◦ beträgt (vollständige
Benetzung), so wird bei Unterschreiten der Phasengrenze die neue Phase das Substrat
mit einer dünnen Schicht benetzen. Die Grenzfläche des neuen Tropfen zur Matrix
hat dann einen Krümmungsradius von ∞. Auf dieser Schicht kann sich nun neues
Material anlagern, so dass sich eine (wiederum näherungsweise) kugelförmige Haube
bildet. Diese Kugelkappe kann so lange nahezu ungehindert wachsen, bis ihr Krüm-
mungsradius den kritischen Radius Rc erreicht. Mit abnehmender Temperatur nimmt
auch der kritische Radius ab, so dass sich der Tropfen immer bis zum aktuellen Rc
ausdehnt. Erreicht der kritische Radius den halben Durchmesser dS des Substrats, so
bildet der Tropfen eine Halbkugel. Überschreitet nun Rc dS/2, so nimmt beim weite-
ren Wachstum des Tropfens über die Halbkugel hinaus der Krümmungsradius wieder
zu, so dass R > Rc und dem Wachstum steht praktisch keine Barriere mehr im Weg.
Der Tropfen wurde keimgebildet.
Die Besonderheit der athermalen Keimbildung ist dabei, dass im Gegensatz zu den
klassischen Modellen die Keimbildung nahezu instantan erfolgt und ohne Abhängig-
keit von der Kühlrate, wenn die Grundbedingung erfüllt ist. Als begrenzend stellt sich
in diesem Fall nur die eingeschränkte Mobilität der Teilchen zum Konzentrationsaus-
gleich durch Diffusion heraus, die die Wachstumsrate des Keims limitiert.
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Dreht man Gleichung (2.21) zum kritischen Radius um und setzt den Durchmesser
der Scheibe ein, so erhält man
∆GV =
4σ
dS
. (2.37)
Bei der Keimbildung der Erstarrung einer Flüssigkeit ist ∆GV proportional zur
Unterkühlung ∆T unter die Phasengrenze. So kann man direkt die Unterkühlung
angeben, die nötig ist, damit ein Substrat einer bestimmten Größe die neue Pha-
se keimbilden kann. Allgemein ist die Abhängigkeit des Gewinns an Gibbs-Energie
jedoch nicht linear, und lässt sich zum Teil nicht direkt ausdrücken. Für monotek-
tische Legierungen lässt sich zumindest aussagen, dass ∆GV mit der Unterkühlung
ansteigt, so dass bei kleinen Unterkühlungen zunächst große Substrate aktiv werden
und mit zunehmendem ∆T die Grenze sich immer weiter Richtung kleinerer Substrate
verschiebt.
Bisher wurde nur der Fall athermischer Keimbildung für vollständige Benetzung
der gebildeten Phase auf der Oberfläche des Impfkristalls angesprochen. Athermische
Keimbildung macht sich auch bei Kontaktwinkeln θ größer als Null bemerkbar, wenn
das Substrat sehr klein ist. Im Gegensatz zum Fall vollständiger Benetzung, wo le-
diglich eine Monolage gebildet werden muss, muss man hier beachten, dass nicht auf
jeder Kristalloberfläche ein Keim entsprechender Form aufwachsen kann.
Abbildung 2.8 demonstriert dies. Die Kugelkappe wird immer zunächst so aufwach-
sen, dass sich an den Rändern der Kontaktwinkel θ einstellen kann. Ist das Substrat
zu klein, um eine Kugelkappe mit kritischem Radius Rc aufzunehmen, so wird dort
bei dieser Unterkühlung keine heterogene Keimbildung stattfinden, weil der Tropfen
die Grenze für die Stabilität aufgrund seiner geometrischen Beschränkung nicht er-
reichen kann. Der Tropfen wird dann zunächst einen kleineren noch unterkritischen
Keim auf dem Substrat bilden, der sich bei weiterem Wachstum unter Beibehal-
tung des Kontaktwinkels bis an die Ränder ausbreitet. Da man sich die Kanten der
Substratoberfläche näherungsweise als abgerundet mit einem infinitesimal kleinem
Krümmungsradius vorstellen kann, gilt dort nicht mehr die Bedingung, dass sich der
Kontaktwinkel zwischen dem benetzenden Keim und dem Substrat einstellen muss.
Die Kugelkalotte des Keims kann in die Höhe wachsen, bis sie die Halbkugelform
erreicht. In dieser Form besitzt sie allerdings einen kleineren Krümmungsradius als
vorher. Für diesen gilt wiederum die oben angesprochene Beschränkung, d.h. bis der
kritische Radius unter den Substratradius gefallen ist, kann dieser Keim nicht weiter
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Abbildung 2.8.: Schematische Darstellung der athermischen Keimbildung. Ist das
Substrat kleiner als die Kugelkalotte mit kritischem Radius, so er-
folgt die Keimbildung athermisch. Dazu wächst der unterkritische
Keim (1) bis an den Rand des Substrats (2) und wächst dort bis
zur Halbkugel in die Höhe (3). Wird die Bedingung für die athermi-
sche Keimbildung erfüllt, kann der Tropfen über das Substrat hinaus
wachsen, die Keimbildung hat stattgefunden.
wachsen. Ist die Unterkühlung groß genug, so dass der kritische Radius unterschritten
wird, so steht dem weiteren Wachstum nichts mehr im Wege, die Keimbildung hat
stattgefunden.
Ist das Substrat groß genug, kann sich der Tropfen normal nach den Gesetzen der
heterogenen Keimbildung darauf bilden. Ein stabiler Keim kann dann wachsen bis
er an die Grenzen der Oberfläche stößt. Da der Substratdurchmesser in diesem Fall
größer als der kritische Radius war, kann die neue Phase ohne Beschränkung weiter
wachsen. In diesem Fall spielt die athermische Keimbildung keine Rolle.
Für Kontaktwinkel größer als 0◦ und kleiner 180◦ hat man also zwei Keimbildungs-
barrieren. Je nach Größe der Keimbildner und Kühlrate kann jeweils die eine oder
die andere dominieren. Sind die Kristallite in der Matrix sehr klein, so muss nach
Gleichung (2.37) nach dem Modell athermaler Keimbildung die treibende Kraft sehr
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hoch sein, also eine sehr hohe Unterkühlung erreicht werden, damit kritische Keime
entstehen können. In diesem Fall kann, insbesondere bei hohen Kühlraten, sogar die
homogene Keimbildung eher eintreten als die athermische.
Besitzen die keimbildenden Substrate jedoch ausgedehnte flache und unstrukturier-
te Oberflächen, was im einfachsten Fall auf die Tiegelwände oder als Sonderfall auf die
freie Flüssigkeitsoberfläche zutreffen kann, dann sind die Unterkühlungen vernachläs-
sigbar klein. Der athermische Mechanismus spielt dann keine Rolle mehr, da durch
klassische heterogene Keimbildung der kritische Keimradius schon vor Erreichen der
geometrischen Beschränkung des Substrats überschritten werden kann.
2.4. Literaturüberblick
Eine der ersten Arbeiten, die sich unter Anderem mit der Keimbildung bei der flüssig-
flüssig Entmischung befasst hat, stammt von Perepezko et al. [Pere82].
Dabei wurden DTA-Messungen (differentielle Thermoanalyse) am System Bi-Ga
sowie Cu-Pb an einer Vielzahl von Zusammensetzungen durchgeführt. Um den stö-
renden Einfluss heterogener Keimbildung bei der Erstarrung auszuschalten, wurde
dabei neben größeren Proben („bulk samples“) auch Proben verwendet, bei denen die
Legierung in fein dispergierte Tröpfchen aufgeteilt ist, die in einer Matrix eingebet-
tet sind. Durch die räumliche Zerteilung des Probenmaterials werden die störenden
Fremdkeime, deren Dichte in der Regel gering ist, auf eine begrenzte Anzahl von
Partikeln verteilt. Eine durch einen Fremdkeim ausgelöste Entmischung bleibt somit
auf ein Partikel beschränkt. Wenn die Anzahl der Tröpfchen mit Fremdkeimen klein
gegenüber der Zahl der Tröpfchen ohne Verunreinigung ist, kann man den Einfluss
dieser Keimbildner auf das Signal vernachlässigen und so Messungen mit recht tiefen
Unterkühlungen erreichen (siehe zum Beispiel [Pere84]).
Bei den Messungen wurde festgestellt, dass man die Entmischung der homogenen
Flüssigkeit in zwei flüssige Phasen auf der bismutreichen Seite der Mischungslücke
unterkühlen kann, auf der galliumreichen Seite ist dies jedoch kaum möglich (siehe
Abbildung 2.9). Die Autoren führen diesen Effekt darauf zurück, dass die L1-Phase
(Bi-reich) im Temperaturbereich der Mischungslücke kritische Benetzung aufweist.
Dabei geht die Grenzflächenspannung der flüssigen Phasen σL1 L2 durch Annäherung
an die kritische Temperatur schneller gegen Null als die Differenz der Grenzflächen-
spannungen σL2 S − σL1 S der einzelnen Flüssigkeiten gegen das Wandmaterial. So
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Abbildung 2.9.: Darstellung der von Perepezko et al. gemessenen Phasenübergangs-
temperaturen in Bi-Ga(aus [Pere82]). Im Bereich der Mischungs-
lücke lässt sich anhand der Differenz zwischen der Homogenisierung-
stemperatur Thom beim Aufheizen und der Entmischungstemperatur
TN (liquid) die Unterkühlung bestimmen. Auf der galliumreichen Seite
ist diese vernachlässigbar klein, für bismutreiche Legierungen deutlich
nachweisbar.
wird ab einer bestimmten Temperatur die Bedingung
σL1 L2 < σL2 S − σL1 S (2.38)
für die vollständige Benetzung der Wand S durch die L1-Phase erfüllt.
Eine vollständige Benetzung bedeutet nahezu keine Keimbildungsbarriere, so dass
für Legierungen auf der galliumreichen Seite der Mischungslücke, bei denen die L1-
Phase aus der L2-Phase ausgeschieden wird, keine Unterkühlung feststellbar ist. Im
Gegensatz dazu ist für bismutreiche Legierungen eine Benetzung der Tropfenwand mit
L2-Phase energetisch unvorteilhafter. In diesem Fall lässt sich der Entmischungspro-
zess signifikant unterkühlen, da dort weder das Matrixmaterial, noch nennenswerte
Mengen an Verunreinigungen als Keimbildner in Frage kommen, und somit die Ent-
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mischung im Volumen stattfinden muss. Da sich der Bereich der kritischen Benetzung
bis unter die monotektische Temperatur ausdehnt, kann man im Falle galliumreicher
Legierungen die vollständige Benetzung sogar in der erstarrten Probe als Schale ent-
lang der Tropfenwand beobachten.
Auch im System Cu-Pb wird eine solche kritische Benetzung für einen kleineren
Bereich um den kritischen Punkt festgestellt, der sich bis in die bleireiche Seite der
Mischungslücke ausdehnt. Allerdings ist der Temperaturbereich, indem diese Phäno-
men bei Cu-Pb auftritt, kleiner und reicht nicht bis zur monotektischen Temperatur.
Dadurch lassen sich im Gegensatz zum Bismut-Gallium in der Struktur keine signi-
fikanten Unterschiede feststellen, da die vollständige Benetzung vor Erstarrung der
Primärphase endet und die Schichtstruktur sich damit vorher auflöst.
Indirekt zeigt dieser Artikel bereits, dass es möglich ist, die flüssig-flüssig Entmi-
schung zu beeinflussen.
Gewissermaßen auf dieser Arbeit aufbauend wurde von Uebber eine Apparatur
aufgebaut, mit der eine Legierung durch einen kräftigen Gasstrom verdüst und in
feine Tröpfchen zerstäubt wird [Uebb91]. Als Legierungssystem wurde Blei-Zink ein-
gesetzt. Die verdüsten Tröpfchen wurden gesiebt und der Teil mit Durchmessern klei-
ner als 50 µm in eine Matrix aus Graphitpulver und einem Flussmittel eingebettet
und in einen Bornitrid-Tiegel verdichtet. An den so erhaltenen Proben wurden DTA-
Messungen mit einer ebenfalls speziell angefertigten DTA-Apparatur durchgeführt.
Die Apparatur wurde auf eine besonders hohe Empfindlichkeit optimiert, um die
größenmäßig kleine Wärmetönung, die beim Mischungs- bzw. Entmischungsprozess
aufgenommen bzw. abgegeben wird, messen zu können.
Es wurden Messungen an verschiedenen Zusammensetzungen durchgeführt, jedoch
waren nur Messungen am zinkreichen Ende der Mischungslücke erfolgreich. Dort konn-
ten Unterkühlungen des flüssig-flüssig Entmischungsprozesses von 10K bei 6At.-% Pb
bis hin zu 50K für 1,2At.-% Bleigehalt erreicht werden.
Die experimentellen Ergebnisse werden mit Berechnungen zur klassischen Keim-
bildungstheorie (Abschnitt 2.3.1) verglichen. Dafür wird der Vorfaktor der Keimbil-
dungsrate in Gleichung (2.24) aufgrund seiner geringen Temperaturabhängigkeit kon-
stant angenommen, und praktisch nur der exponentielle Term ausgewertet. Das Ma-
ximum der Keimbildungsrate wird als Grenze der Unterkühlbarkeit angesehen. Über
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die Mischungslücke verteilt wird erwartungsgemäß am kritischen Punkt die mögliche
Unterkühlung Null, und zu den Seiten nimmt sie unterschiedlich stark zu. Aufgrund
der Asymmetrie der Mischungslücke nimmt sie in Richtung Zink deutlich schneller
mit der Konzentration zu, und erreicht dort extreme Werte über 200K. Auf der ge-
genüberliegenden Seite kommt sie auch in diese Größenordnung, nur nimmt sie dort
erheblich langsamer zu.
Insgesamt ist die Unterkühlung, die experimentell gemessen wurde allerdings deut-
lich unter dem, was als Grenze angesehen wird. Die Schlussfolgerung ist, dass es nicht
gelungen war, die heterogene Keimbildung hinreichend zu unterdrücken.
Die sehr großen Unterkühlungen und die große Differenz zu den Experimenten
veranlassten Gránásy und Ratke in [Grán93] zu einer Revision des Modells aus
[Uebb91].
Dabei wird versucht die im Experiment gemessenen Unterkühlungen für die Entmi-
schung aus den Materialparametern und thermodynamischen Überlegungen genauer
nachzumodellieren. Als Keimbildungsmodell wird hier eine homogene Keimbildung
angenommen. Im Experiment wird die Unterkühlung an einem Ensemble aus ver-
schiedenen eingebetteten Tröpfchen gemessen. Es wird davon ausgegangen, dass die
Keimbildung in den größten Teilchen zuerst stattfindet. Da die größten Tröpfchen in
den Proben im Bereich 40–50 µm liegen, und diese einen Volumenanteil von 20–30%
ausmachen, wird die Berechnung für ein Tröpfchen vom Durchmesser 45 µm durchge-
führt (Volumen V ). Zum Start der Entmischung reicht das Auftreten eines einzelnen
kritischen Keims. Das bedeutet, dass in der gegebenen Gleichung
N =
V
Q
TN∫
T0
I(T )dT , (2.39)
die die Anzahl der Nuclei N pro Volumen V für die gegebene Temperatur TN berech-
net, der Faktor N = 1 gesetzt wird. Dadurch kann man bei gegebener Keimbildungs-
rate I(T ) und Kühlrate Q die Unterkühlung als Differenz der Binodaltemperatur Tbin
und TN ermitteln. T0 ist hier die Starttemperatur des (virtuellen) Experiments.
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Für die Keimbildungsrate wird hier folgende Variante der in Kapitel 2.3.1 vorge-
stellten Beziehung verwendet:
I(T ) = n0 ·O · Γ · Z · exp
(
−∆G
V
kBT
)
, (2.40)
n0 steht für die Dichte der Atome und O = 4N
2/3
c drückt die Abhängigkeit von
der Oberfläche des sphärischen kritischen Keims aus Nc-Atomen aus. Die Kinetik
steckt im (Anlagerungs-)Faktor Γ = 6 ·D/λ2, der sich wiederum aus dem Diffusions-
koeffizienten D und der mittleren Sprungweite λ eines Atoms während der Diffusion
zusammensetzt. Z steht für den sogenannten Zeldovich-Faktor
Z =
√
∆GV
3pikBTN2c
. (2.41)
Eine große Herausforderung stellen bei solchen Berechnungen die Vielzahl an Mate-
rialparametern dar, die in die Gleichungen eingehen. Viele der Parameter lassen sich
praktisch nur schwer oder in begrenztem Umfang direkt messen (vergleiche dazu die
Übersicht in [Ratk95]). Die Mischungsenthalpie war bekannt. Aber schon die Grenz-
flächenspannung war zu diesem Zeitpunkt nur am monotektischen Punkt gemessen
worden, und die Temperaturabhängigkeit musste über eine Arrhenius-Beziehung
nach σ(T ) = σ0(1 − T/Tc)1,26 abgeschätzt werden. Die Diffusionskoeffizienten wur-
den über die Stokes-Einstein-Beziehung aus den Viskositäten bestimmt, und die
weiterhin nötigen λ aus der Paarkorrelationsfunktion abgeleitet.
Die Berechnungen der Unterkühlbarkeit für die Entmischung wurden für einen
Konzentrationsbereich von 0,5 bis 94At.-% Pb durchgeführt bei einer Kühlrate von
10K/min. Es zeigte sich, dass die numerische Berechnung in der Nähe der Zusam-
mensetzung des kritischen Punktes von etwa 5At.-% Pb zu großen Rundungsfehlern
führte, und daher keine Werte ermittelt werden konnten. Die Berechnungen sind als
Auszug in Abbildung 2.10 dargestellt, daneben findet sich ein Vergleich mit den Mes-
sungen aus [Uebb91]. Die Berechnungen korrelieren recht gut mit den Messwerten. In
dem Vergleich zeigt sich, dass die Unterkühlungen im aktuellen Fall geringer sind.
Der Unterschied wird zurückgeführt auf die Art und Weise, die maximale Unter-
kühlung auf die Temperatur der maximalen Keimbildungsrate zu definieren. Die dort
auftretenden absoluten Keimbildungsraten, die im vorherigen Artikel nicht berech-
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Abbildung 2.10.: Berechnete Unterkühlungen für das System Zn-Pb für den gesamten
Zusammensetzungsbereich und als vergrößerter Ausschnitt im Ver-
gleich mit den Messwerten von Uebber und Ratke (aus [Grán93]).
net wurden, liegen in der Größenordnung 1033–1037 m3s−1, und damit über dem was
experimentell bestätigt werden konnte.
Weiterhin wurden die Randbedingungen für die Keimbildung modifiziert, indem der
in Gleichung (2.39) auftretenden Vorfaktor N · Q um ±2 Größenordnungen variiert
wurde. Dabei zeigt sich, dass sich die Unterkühlbarkeit dabei lediglich um etwa 5%
ändert. Dies ist ein Indiz dafür, dass die eingesetzten Parameter N und die Kühlrate
Q bei diesem Modell offenbar einen sehr geringen Einfluss haben.
Aus den gefundenen Übereinstimmungen zwischen Berechnung und Experiment
kommen die Autoren zu dem Schluss, dass es sich bei diesem Prozess tatsächlich um
einen durch homogene Keimbildung induzierten Entmischungsprozess handelt. Ab-
schließend wird von den Autoren noch eine Überprüfung der Ergebnisse und den da-
bei gemachten Annahmen durchgeführt. Eine Bedingung für die Anwendbarkeit von
Gleichung (2.24) bzw. (2.40) ist, dass sich die Dichte der Atome n0 aufgrund der gebil-
deten Cluster nicht nennenswert ändert. Weiterhin wird die Frage aufgeworfen, ob die
gebildeten Keime aufgrund ihrer Größe überhaupt noch den Gesetzen der klassischen
Thermodynamik gehorchen, insbesondere inwieweit die Dicke der Grenzfläche nach
Cahn-Hilliard [Cahn58] in die Nähe der tatsächlichen Größe des kritischen Keimes
kommt. Während erstere Annahme hinreichend gut erfüllt ist, muss man die zweite
relativieren. Die Teilchen sind einen Faktor 2–5 größer als die Grenzschicht, so dass
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dies prinzipiell für den größten Teil des Keims erfüllt ist. Es wird angemerkt, dass man
in diesem Größenbereich den Einfluss des Radius auf die Grenzflächenspannung be-
rücksichtigen muss. Mangels fundierter Werte für die Abhängigkeit wird abschließend
lediglich abgeschätzt, dass dies zu einer weiteren Reduktion in der Größenordnung
30–50% der Unterkühlbarkeit führen könnte.
Insgesamt können die Autoren in diesem Artikel darlegen, dass sich auf die Ex-
perimente von Uebber et al. das Modell der homogenen Keimbildung anwenden
lässt. Allerdings wird in der Praxis die homogene Keimbildung mehr als theoretischer
Grenzfall angesehen.
2.5. Übersicht über die verwendeten Stoffsysteme
Aluminium bildet mit vergleichsweise vielen Partnern monotektische Legierungen aus,
zum Beispiel die Systeme Al-Pb, Al-Bi, Al-In, Al-Cd, Al-Na, etc. Der Schwerpunkt
dieser Arbeit lag bei Aluminium-Blei. Zusätzlich wurden auch einige Proben aus dem
System Al-Bi ausgewählt.
2.5.1. Aluminium-Blei
Das Phasendiagramm von Aluminium-Blei nach [Yu96] ist in Abbildung 2.11 darge-
stellt. Das Diagramm wird vor allem durch die weit ausgedehnte asymmetrische Mi-
schungslücke im Flüssigen dominiert, die oben durch den kritischen Punkt bei einer
Temperatur von 1422 ◦C und einem Bleigehalt xmon = 79,3Gew.-% begrenzt wird.
Die Nichtmischbarkeit ist entsprechend auch im Festen sehr stark ausgeprägt, die
Randlöslichkeit ist auf beiden Seiten vernachlässigbar und die Legierung bleibt über
den gesamten Konzentrations- und Temperaturbereich entmischt. Die monotektische
Reaktion in diesem System liegt mit einer Temperatur von 659 ◦C nur wenig unter-
halb des Schmelzpunkts von Aluminium bei 660 ◦C, und mit einer Konzentration von
1,19Gew.-% auch sehr nahe am reinen Aluminium. Auch die eutektische Reaktion
auf der bleireichen Seite ist entartet und fällt annähernd mit dem Schmelzpunkt von
reinem Blei zusammen (327 ◦C).
Zusätzlich zur Binodale enthält Abbildung 2.11 auch die Spinodale des Systems.
Der durch die Spinodale begrenzte Bereich der Spontanentmischung ist enger als die
Mischungslücke. Insbesondere auf der aluminiumreichen Seite befindet sich ein weiter
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Abbildung 2.11.: Phasendiagramm von Al-Pb nach [Yu96] mit berechneter Spinodale
(gestrichelte Linie)
Bereich (bis etwa 30Gew.-% Blei), in dem der Entmischungsprozess durch Keimbil-
dung ausgelöst werden muss, und spinodale Entmischung innerhalb der Mischungs-
lücke nicht möglich ist.
Eine Reihe von Materialparametern wurde für das System bestimmt. Dazu zählen
die Grenzflächenspannung, Überschussenthalpie. Diese Parameter sind in Tabelle 2.1
aufgeführt.
Leider sind für Berechnungen nicht alle Parameter der Legierungen bekannt, so
dass an einigen Stellen auf die Werte der Randsysteme zurückgegriffen werden muss.
Die flüssige Matrix besteht nach dem Phasendiagramm zu einem großen Teil aus Alu-
minium. Aufgrund der Dichteunterschiede ergeben sich für Zusammensetzung nahe
der monotektischen Legierung nur sehr geringe Volumenanteile der L2-Phase, so dass
in vielen Fällen von einer reinen Aluminiummatrix ausgegangen werden kann und
ersatzweise deren Parameter genutzt werden kann. Die Tabellen 2.2 und 2.3 listen
verschiedene wichtige Größen von reinem Aluminium und Blei auf.
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Tabelle 2.1.: Parameter des Systems Al-Pb. T steht für die absolute Temperatur in
Kelvin.
Parameter Wert Quelle
Grenzflächenspannung σ / mN·m−1 349,1 · (1− T/1695K)1,26 [Kaba11]
Überschussenthalpie ∆Hmmix / J·mol−1 A0 = 47933,60
Koeffizienten für Ausdruck B0 = −10,71995
nach [Redl48] A1 = 14407,33
B1 = −6,65287
A2 = 4742,36
B2 = 0,72034 [Yu96]
Tabelle 2.2.: Materialparameter für reines Aluminium. T steht für die absolute Tem-
peratur in Kelvin.
Parameter Wert für Al Quelle
Dichte (2,71− 0,00035 · T/K) g·cm−3 [Iida88]
Selbstdiffusion
(
1,041 · 10−7 · exp (−226meV/ (kB · T ))
)
m2s−1 [Karg12]
Viskosität (0,536 · exp (48meV/ (kB · T ))) mPa s [Iida88]
Tabelle 2.3.: Materialparameter für reines Blei. T steht für die absolute Temperatur
in Kelvin.
Parameter Wert für Pb Quelle
Dichte (11,46− 0,00132 · T/K) g·cm−3 [Iida88]
Selbstdiffusion
(
9,15 · 10−8 · exp (−193meV/ (kB · T ))
)
m2s−1 [Iida88]
Viskosität (1,035 · exp (31meV/ (kB · T ))) mPa s [Iida88]
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Tabelle 2.4.: Materialparameter für reines Bismut. T steht für die absolute Tempera-
tur in Kelvin.
Parameter Wert für Bi Quelle
Dichte (10,69− 0,00118 · T/K) g·cm−3 [Iida88]
Selbstdiffusion
(
8,30 · 10−9 · exp (−109meV/ (kB · T ))
)
m2s−1 [Chau00]
Viskosität (0,493 · exp (55meV/ (kB · T ))) mPa s [Iida75]
2.5.2. Aluminium-Bismut
Das Phasendiagramm von Aluminium-Bismuth nach [SGTE07] wird in Abbildung
2.12 gezeigt. Wie beim Aluminium-Blei ist die Mischungslücke das dominante Ele-
ment des Phasendiagramms, die sich über einen Konzentrationsbereich von 3,2 bis
97,6Gew.-% zieht. Der kritische Punkt der Mischungslücke liegt, niedriger als bei Al-
Pb, bei einer Temperatur von 1057 ◦C. Da der monotektische Punkt mit 3,2Gew.-%
sehr nahe am reinen Aluminium liegt, wird die monotektische Temperatur durch die
Schmelztemperatur des reinen Aluminiums bestimmt, und liegt daher mit 658 ◦C nur
unwesentlich unter der für Al-Pb. Auf der bismutreichen Seite liegt die eutektische
Reaktion, die wie schon beim Blei, entartet und annähernd mit dem Schmelzpunkt
von reinem Bismut von 270 ◦C identisch ist.
Die Grenzflächenspannung von Al-Bi ergibt sich nach Kaban et al.[Kaba11] zu
288,1 · (1− T/1310K)1,29 mN ·m−1, und ist damit etwa halb so groß wie die im Sys-
tem Al-Pb. Weitere Parameter von reinem Bismut sind in Tabelle 2.4 aufgeführt. Die
Dichte von reinem Bismut ist nur unwesentlich geringer als von Blei. Das Verhältnis
der Dichten der entmischten Phasen bleibt dadurch bei 1:4. Die Viskosität von Bismut
ist geringer als von Blei, und auch die Selbstdiffusion ist nahezu eine Größenordnung
geringer.
2.5.3. Benetzungswinkel in Aluminium-Blei / Aluminium-Bismut
Damit ein Fremdstoff in einer Legierung sich gut als Keimbildner eignet, muss er
von der keimzubildenden Phase gut benetzt werden. Die gute Benetzung drückt sich
in einem geringen Bentzungswinkel der zu bildenden Phase in der umgebenden Ma-
trix gegenüber dem Substrat aus. Sie ist abhängig von der Zusammensetzung der
drei beteiligten Phasen und externen Parametern wie der Temperatur, von der die
drei Grenzflächenspannungen ihrerseits direkt abhängen. Die Bestimmung von Benet-
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Abbildung 2.12.: Phasendiagramm von Al-Bi nach [SGTE07]
zungswinkeln in einer gasförmigen Umgebung oder Vakuum ist heute mit einer Reihe
von Verfahren möglich, wie zum Beispiel der Wilhelmy-Plattenmethode oder der
Methode des liegenden Tropfens. Die Messung innerhalb einer Matrix aus flüssigem
Metall ist allerdings deutlich aufwändiger, und die entsprechend gemessen Daten sind
rar.
Daher wurden im Rahmen des Gemeinschaftsprojektes „Untersuchungen zur hete-
rogenen Keimbildung bei der flüssig-flüssig Entmischung in nichtmischbaren Legie-
rungsschmelzen“, zu dem auch die Untersuchungen in dieser Arbeit gehörten, neben
neueren Daten der Grenzflächenspannungen auch Benetzungswinkel der L2-Phase in
Aluminium-Blei, Aluminium-Bismut und Aluminium-Indium gegenüber verschiede-
nen keramischen Materialien bestimmt [Kaba10, Kaba11]. Dabei wurde die Kraft, die
auf einen Stempel aus den zu untersuchenden Material wirkt, beim Eintauchen und
Herausziehen in Abhängigkeit von der Temperatur gemessen. Aus den Kurven lässt
sich dann aus der gemessenen Gewichtskraft des den Stempel benetzenden Menikusses
neben der Grenzflächenspannung, die Dichte und Oberflächenspannung der leichteren
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Tabelle 2.5.: Mittlere Benetzungswinkel der L2-Phase von Al-Pb und Al-Bi gegen
Al2O3, ZrO2 und TiB2. Jeweils angegeben ist der Benetzungswinkel beim
Eintauchen und Herausziehen des Stempels. Die Messtemperatur betrug
660–670 ◦C. Daten aus [Kaba10, Kaba11]
Benetzungswinkel gegen Al2O3 ZrO2 TiB2
Al-Pb ≈ 0◦ / ≈ 0◦ 27◦ / 23◦ 21◦ / 13◦
Al-Bi 10◦ / 0◦ 115◦ / 37◦ —
Phase, die Differenz der Dichten der entmischten Phasen, und der Benetzungswinkel
sowohl der leichten Phase zu Luft als auch der Benetzungswinkel der L2- zur L1-Phase
bestimmen [Merk97]. Der Benetzungswinkel lässt sich sowohl beim Eintauchvorgang,
als auch beim Herausziehen des Stempels aus der Schmelze bestimmen, und so erhält
man in der Regel zwei Werte. Im Idealfall stimmen beide überein, in der Regel ist der
Benetzungswinkel beim Eintauchen etwas höher. Im Rahmen des Messfehlers kann
man meist den Mittelwert aus beiden als Anhaltspunkt verwenden.
Die gemessenen Keramiken waren Aluminiumoxid, Zirkoniumdioxid und Titandi-
borid. Von letzterem ließ sich kein Stempel in hinreichend guter Qualität fertigen.
Für die Messungen wurden Al2O3-Stempel mit TiB2 beschichtet und verwendet. Die
gemessenen Kontaktwinkel sind in Tabelle 2.5 aufgelistet.
Aluminiumoxid wird bei Al-Pb von der L2-Phase sehr gut benetzt. Im Rahmen
der Messgenauigkeit lässt sich auch eine vollständige Benetzung dieser Keramik nicht
ausschließen. Zirkoniumdioxid wird gut benetzt von der bleireichen Phase mit durch-
schnittlich 25◦ Kontaktwinkel. Mit Titandiborid beschichteten Stempel werden von
der bleireichen Phase in monotektischen Aluminium-Blei-Schmelzen mit einem durch-
schnittlichen Kontaktwinkel von 17◦ noch besser benetzt als die Stempel aus Zirko-
niumdioxid.
Im System Aluminium-Bismut treten bei der Messung einige experimentelle Schwie-
rigkeiten auf. Mit Aluminiumoxid zeigt sich beim Eintauchen des Stempels ein Kon-
taktwinkel von rund 10◦. Beim Herausziehen scheint der Stempel jedoch vollständig
von der L2-Phase benetzt worden zu sein. Dieses Verhalten ist weitgehend reproduzier-
bar und es ist keine zeitliche Veränderung feststellbar. Mit Zirkoniumdioxid kommt
es zu deutlich größeren Abweichungen. Während des Eintauchvorgangs scheint der
Stempel kaum benetzt worden zu sein. Beim Herausziehen jedoch ergibt sich dann
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mit 37◦ Kontaktwinkel eine recht gute Benetzung, die allerdings etwas schlechter ist
als mit Blei. Es ist davon auszugehen, dass eine chemische Reaktion mit dem Stem-
pel stattfindet, da nur wenige Messungen mit einem Stempel möglich sind, und die
Ergebnisse sich mit der Zeit deutlich verschlechtern. Titandiborid reagiert mit der
bismutreichen Phase so schnell, dass keine auswertbare Messung möglich war. Daher
sind dort keine Daten verfügbar.
2.5.4. Kornfeiner TiBAl 5/1
Kornfeiner bestehend aus Titan und Bor sind in der Industrie im Aluminiumguss weit
verbreitet. Sie dienen dazu, durch Anregung der Keimbildung die mittlere Korngröße
des α-Aluminiums zu verkleinern, und damit die mechanischen Eigenschaften der
Gussstücke wie Verformbarkeit zu verbessern.
Einer der am häufigsten verwendeten Titan-Bor-Kornfeiner ist die Masterlegierung
TiBAl 5/1 [Ques04b], bestehend aus 5Gew.-% Titan, 1Gew.-% Bor, in der Regel
vorlegiert mit Aluminium zur einfachen Verarbeitung im Aluminiumguss. In der Mas-
terlegierung liegen im Wesentlichen drei Phasen vor, Al3Ti, TiB2 und α-Aluminium.
Über das Vorliegen einer vierten Phase AlB2 oder einer Mischphase (Al,Ti)B2 wird
in der Literatur heftig diskutiert. In [Gröb05] wird die thermodynamische Stabilität
von AlB2 gegenüber Ti und TiB2 in Frage gestellt, und auch in [Ques04b] wird ange-
nommen, dass diese Phase im Zusammenhang mit den anderen vernachlässigt werden
kann. Man geht daher in der Regel davon aus, dass das Bor komplett in Form von
TiB2 gebunden ist. Aus dem stöchiometrischen Verhältnis ergibt sich somit, dass mit
2,2Gew.-% des Kornfeiners fast die Hälfte des Titananteils von TiBAl 5/1 durch Ti-
tandiborid aufgezehrt ist, und der Rest des Titans liegt entweder in Form von Al3Ti
oder gelöst im α-Aluminium vor.
In Abbildung 2.13 ist ein isoplethaler Schnitt durch das berechnete ternäre Phasen-
diagramm Al-Ti-B dargestellt. Daraus wird ersichtlich, dass für die geringen Konzen-
trationen, die üblicherweise für die Kornfeinung verwendet werden, dass Titandiborid
eine außerordentliche Stabilität aufweist, und bei Temperaturen < 1500 ◦C nicht in
nennenswertem Maße aufgelöst wird. In der Zusammenstellung [Ragh05] finden sich
zwei isotherme Schnitte der aluminiumreichen Ecke, die diese Befunde belegen. Die
angesprochene Phase AlB2 wird erst bei niedrigeren Temperaturen durch eine peri-
tektische Reaktion aus der TiB2-Phase gebildet. Da peritektische Reaktionen prin-
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Abbildung 2.13.: Isoplethaler Schnitt durch das ternäre Phasendiagramm Al-Ti-B von
Al nach TiB2 aus [Gröb05].
zipbedingt relativ langsam ablaufen, sollte diese bei schneller Erstarrung keine Rolle
spielen.
Abbildung 2.14 zeigt die Vergrößerung des Phasendiagramms von Al-Ti auf der alu-
miniumreichen Seite. Für hohe Temperaturen und geringe Titangehalte liegt das Ti-
tan komplett in der Schmelze gelöst vor. Das bedeutet für den Kornfeiner, dass eventu-
ell bei Zugabe vorhandenes Al3Ti durch die Verdünnung zunächst aufgelöst wird. Erst
beim Abkühlen kann mit Erreichen der Liquidus-Linie wieder festes Al3Ti gebildet
werden. Für Konzentrationen unterhalb des peritektischen Punkts bei 1,15Gew.-%
erfolgt bei einer Temperatur von 663 ◦C die Umwandlung des Al3Ti in α-Aluminium.
Es hat sich gezeigt, dass die beiden Komponenten in Kombination wesentlich ef-
fektiver wirken als für sich genommen (siehe z.B. [East99]). Die Gitterkonstanten von
Titandiborid und Aluminium unterscheiden sich um mehr als 4% voneinander. Ge-
genüber Al3Ti beträgt dieser Unterschied lediglich 0,09% [Fan11]. Nach dem Modell
epitaktischen Wachstums ist dies ein wichtiger Faktor für die Keimbildung einer festen
Phase.
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Abbildung 2.14.: Aluminiumreiche Seite des Phasendiagramms von Al-Ti nach
[Sigw84]. Markiert ist die Konzentration von freiem Ti (nicht in
TiB2 gebunden) und die Temperatur des Eintritts in das Zweipha-
sengebiet in blau, sowie das Doppelte dieser Konzentration in rot.
In [Ques04b] wird dies wie folgt begründet: auf der Oberfläche des TiB2 bildet sich
eine Monolage Al3Ti durch vollständige Benetzung aus. Nach [Fan11] ist diese Schicht
auch bei Konzentrationen unterhalb des peritektischen Punkts bei 1,15Gew.-% vor-
handen und thermodynamisch außerordentlich stabil gegen Auflösung. Auf dieser wird
dann das Aluminium keimgebildet.
Aufgrund der Größe der Kornfeinerpartikel spielt die athermische Keimbildung eine
wichtige Rolle. Das Keimbildungspotential des Kornfeiners wird damit sehr stark von
der Größenverteilung der Kornfeinerpartikel, genauer des Titandiborids bestimmt. In
der Regel wird weniger als ein Prozent der eingesetzten Partikel wirksam, da durch
die einsetzende Erstarrung des Aluminiums die Rekaleszenz die Unterkühlung auf
nahezu Null reduziert, und damit die treibende Kraft zu weiterer Keimbildung fehlt.
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Den Kernteil dieser Arbeit stellen die Erstarrungsexperimente an hypermonotekti-
schen Aluminium-Blei und Aluminium-Bismut Legierungen dar. Deren Durchführung
und Verlauf sollen nachfolgend beschrieben werden.
3.1. Vorbetrachtungen zu den Experimenten
Um die üblichen Probleme durch Seigerung bei Experimenten mit monotektischen
Legierungen zu umgehen, wurde sich für ein Verfahren mit schneller Abkühlung mit
Kühlraten von 100–200K/s entschieden. Bei dieser Abkühlgeschwindigkeit erreicht
man hinreichend schnelle Erstarrung, und die Größe der Ausscheidungen liegt im
Bereich 10–100 µm. Diese Größe ist notwendig, da die räumlichen Auflösungen der
anschließenden Untersuchung mittels Rasterelektronenmikroskopie und Röntgenmi-
krotomographie begrenzt sind.
Um aus den Erstarrungsexperimenten auf die Keimbildung zu schließen muss man
sich zunächst noch einmal das Phasendiagramm anschauen. Kühlt man die hyper-
monotektische Legierung mit der Zusammensetzung x0 aus dem Einphasengebiet
(Punkt 1 in Abbildung 2.4) ab, wird sie bei der Temperatur Tbin die Binodale er-
reichen. Damit die Entmischung der Flüssigkeit in zwei Phasen erfolgen kann, muss
die Keimbildungsbarriere überwunden werden. Das bedeutet, dass die Entmischung
nicht gleich bei der Binodaltemperatur erfolgt, sondern mit einer charakteristischen
Unterkühlung ∆T . Die Konzentration der Restschmelze verschiebt sich dann durch
Bildung der L2-Phase in Richtung der Gleichgewichtskonzentration xL1. Im weite-
ren Verlauf der Abkühlung wachsen die Aussscheidungen durch diffusives Wachstum
bzw. Kollision und anschließende Koagulation. Mit der monotektischen Reaktion wird
festes α-Aluminium gebildet und die L2-Phase immobilisiert.
Der Kerngedanke der Experimente ist, dass heterogene Keimbildung die Keimbil-
dungsbarriere herabsetzt, was wiederum zu einer Änderung der Unterkühlung führt.
Eine Änderung der Unterkühlung ändert die Zeit, in der die L2-Tröpfchen frei be-
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weglich sind und wachsen können. Letztendlich führt dies zu einer Änderung der
Tropfengröße und -verteilung im Gefüge der erstarrten Probe.
Im Fall heterogener Keimbildung muss noch ein weiterer Effekt betrachtet werden.
Durch die Zugabe der Keimbildner wird letztendlich auch die Dichte beeinflusst, da es
durch die verringerte Barriere zu einer vermehrten Anzahl von Keimbildungsereignisse
kommt, so dass auch hier mit einer Veränderung des Gefüges zu rechnen ist.
Indem man nun verschiedene Keimbildner zur Legierung hinzusetzt, kann man die
heterogene Keimbildung beeinflussen. Anschließend vergleicht man die Struktur der
erstarrten Proben, um Rückschlüsse auf die Effektivität des eingesetzten Keimbildners
zu ziehen.
3.2. Experimentelle Durchführung
Zunächst werden die Proben durch Aufschmelzen auf eine Temperatur oberhalb der
Binodale in das Einphasengebiet gebracht, und dort einige Zeit homogenisiert. Auf-
geschmolzen werden die Proben mit einem Tiegelschmelzofen (Horbach MELT 1)
in einem Graphittiegel. Die Tiegel werden vorher mit Bornitrid (Henze BN-Spray
360) beschichtet, um Reaktionen mit dem Tiegelmaterial zu vermeiden und um die
Reste des Metalls später besser entfernen zu können. Als Erstes wird das Aluminium
(Hydro Aluminium, Reinheit 99,99%) aufgeheizt, und nachdem dieses geschmolzen
ist, das Blei bzw. Bismut (beide Alfa Aesar) hinzugegeben. Für die Proben mit
Titanzugabe, wurde die Al-10Ti-Vorlegierung (London Scandinavian Metallur-
gical) bereits zu diesem Zeitpunkt hinzugefügt, um vollständige Auflösung des vor-
handenen Al3Ti sicherzustellen. Darauf folgt eine Homogenisierungsphase von etwa 55
Minuten bei konstanter Temperatur, um sicherzustellen, dass sich das Blei/Bismut
aufgelöst hat und die Schmelze homogen ist, die Legierung sich also zu Beginn im
Einphasengebiet befindet.
In Vorversuchen wurde festgestellt, dass die so verarbeiteten Proben eine hohe Po-
rosität aufweisten (Abbildung 3.1). Als Ursache wird angenommen, dass sich Feuch-
tigkeit in der Schmelze gelöst hat. Bei hohen Temperaturen zerfällt das Wasser in
Sauerstoff und Wasserstoff, wobei der Sauerstoff augenblicklick mit dem flüssigen
Aluminium zu Aluminiumoxid reagiert. Der Wasserstoff wird reduziert und verbleibt
gelöst in der Schmelze. Beim Erstarren nimmt die Löslichkeit des Wasserstoffs ab und
er bildet feine Poren im Gefüge. Ein aus dem Gießereiwesen bekanntes Verfahren, um
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dem entgegen zu wirken, ist die Entgasung der Schmelze durch Gasaustausch. Dabei
wird ein inertes Gas in das flüssige Metall geleitet. Der Wasserstoff löst sich in den
Blasen des anderes Gases und wird herausgespült. Für die Laborexperimente wurde
Argon verwendet, das durch ein Al2O3-Röhrchen in die Schmelze eingeblasen wurde.
Das Verfahren hat sich auch im kleinen Maßstab sehr gut bewährt, und wurde folglich
für alle Experimente angewendet. Als positiver Nebeneffekt wird durch die aufstei-
genden Blasen die Bewegung der Schmelze erhöht und somit die Durchmischung der
Legierung gefördert. Weiterhin wird Sauerstoff von der Probenoberfläche verdrängt,
so dass auch die Oxidation und damit Schlackebildung reduziert wird.
Abbildung 3.1.: Aufnahme aus dem Rasterelektronenmikroskop einer Al-Bi-Probe,
bei der keine Entgasung durchgeführt wurde. Man sieht deut-
lich die Gasporen mit Größen von einigen 10 µm bis über 200 µm
Durchmesser.
Nach den 55 Minuten Standzeit wird das Blasrohr herausgezogen, und gegebenfalls
die pulverförmigen Keimbildner zugesetzt. Da die Pulver stark agglomerieren und
beim normalen Hinzufügen sich durch die hohe Oberflächenspannung auf der Schla-
cke sammeln würde, wurden diese speziell vorbereitet. Die Pulver wurden in einer
Planetenkugelmühle mit Bleipulver mechanisch legiert, um das Volumen zu erhöhen.
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Die Mahlparameter sind im Anhang A angegeben. Das entstehende Material wird
dann in Aluminiumfolie eingepackt und gepresst. Dieses Paket wird dann direkt in
die Schmelze gegeben. Die Aluminiumhülle und das Bleipulver schmelzen, und die
Keimbildner verteilen sich in der Schmelze. Die Legierung wird anschließend noch
5 Minuten homogenisiert, um die Verteilung der Pulverprobe und ein Ausgasen des
Argons selbst zu ermöglichen. Die Zeit wurde bewusst kurz gewählt, um das von
der Kornfeinung im Aluminiumguss bekannte Fading zu verhindern. Dabei sinken die
hinzugegebenen Teilchen mit der Zeit zu Boden und verlieren damit ihre Wirkung
[Vino10].
Nach der zweiten Haltezeit erfolgt der Abguss der Proben. Die Erstarrung findet in
verschiedenen zylindrischen Kokillen statt, die sich zu Beginn auf Raumtemperatur
befinden. Die Kokillen bestehen aus zwei Halbschalen und haben zusammengesetzt
eine Höhe von 60mm und einen Außendurchmesser von ebenfalls 60mm. Das flüs-
sige Metall wird in eine zentrale axiale Bohrung mit 12mm-Durchmesser gegossen,
deren Oberfläche poliert ist. Dabei wird auf die Kokille ein Trichter aus Bornitrid
gesetzt, um den Abguss zu erleichtern. Als Kokillenmaterial standen verschiedene
Werkstoffe zu Verfügung, um verschiedene Kühlraten realisieren zu können. Für die
Experimente günstige Kühlraten sind mit Edelstahl-, Titan- und Kupferformen zu
erreichen. Die ersten Experimente mit Aluminium-Blei wurden in Titan- und Stahl-
kokillen durchgeführt. Das Titan wurde allerdings bei jedem Versuch von der Probe
leicht angelöst, was zu ungewünschten Veränderungen der Probenzusammensetzung
führt und die Probe zum Teil so stark an der Kokillenwand anhaftete, dass sie kaum
abgelöst werden konnte und die Form unbrauchbar machte. Daher wurde in späteren
Experimenten durchweg auf Kokillen aus Edelstahl und Kupfer zurückgegriffen, und
die Analysen an den Proben der Edelstahlkokillen durchgeführt.
In der Anfangszeit der Experimente wurden einige Effekte in den Proben beob-
achtet, die in späteren Abgussversuchen widerlegt wurden. Im Laufe der Versuche
hat sich gezeigt, dass die Ergebnisse zum Teil deutlichen Streuungen ausgesetzt sind.
Es war also notwendig die Experimente mehrfach zu wiederholen. Insbesondere die
Referenzproben wurden regelmäßig gegossen, um systematische Veränderungen an
Versuchsaufbau, Verfahren und Materialien auszuschließen.
Um die Erstarrungsgeschwindigkeit abschätzen zu können, wurde die Temperatur
der Probe während des Erstarrungsvorgangs gemessen. Dazu sind drei Bohrungen in
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5, 25 und 45mm Höhe seitlich in die Kokille eingelassen, durch die Thermoelemente in
die Probenbohrung eingeschoben werden können. Die dafür verwendeten Thermoele-
mente vom Typ K wurden selbst hergestellt. Um eine schnelle Ansprechgeschwindig-
keit zu erhalten, wurde ein Drahtdurchmesser von 0,1mm gewählt. Die Thermodrähte
wurde mittels Lichtbogenschweißgerät zu einer dünnen Perle verbunden, und in ein
Kapillarröhrchen aus Al2O3 zur Isolierung geschoben. Auf einen Mantel wurde ver-
zichtet, um einen schnellen Temperaturausgleich mit der Schmelze zu bekommen. Da
das Thermoelement nach dem Versuch in der Probe fest vergossen ist, wird für jedes
Experiment ein neues verwendet. Die Spitze des Thermoelements wurde direkt im
Zentrum der Probenbohrung platziert, auf 25mm Höhe vom Boden. Für die Auswer-
tung wurden die Thermospannungen mittels A/D-Wandler von einem PC gemessen
und der zeitliche Verlauf aufgezeichnet.
232 234 236 238 240 242 244
0
200
400
600
800
1000
Te
m
pe
ra
tu
re
 T
 / 
°C
Time index t / s
T
mon
+10 K
T
bin
t
Abbildung 3.2.: Gemessene Abkühlkurve für den Abguss einer Probe in eine Stahl-
kokille. Das Thermoelement lag 25mm über der dem Boden. Dazu
dargestellt sind die Kennlinien zur Bestimmung der Kühlrate.
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Abbildung 3.2 zeigt eine typische Abkühlkurve für eine abgegossene Probe in einer
Stahlkokille. Man erkennt deutlich eine anfangs sehr rasche Abkühlung, die dann bei
der monotektischen Temperatur in ein jeweils unterschiedlich stark ausgeprägtes Pla-
teau läuft. Während der Plateau-Phase erstarrt die Aluminiummatrix und aufgrund
der freigesetzten latenten Wärme ändert sich dort die Temperatur für die Dauer der
Erstarrung nicht. Nachdem die Matrix komplett erstarrt ist, setzt sich der Abkühl-
vorgang fort. Die Abkühlrate nimmt naturgemäß mit fallender Temperatur ab. Daher
ist es sinnvoll, eine mittlere Abkühlrate als Vergleichswert zu definieren.
Um die Entmischungsprozesse innerhalb der Binodale zu untersuchen, ist für diese
Experimente die Zeit zwischen Eintritt in die Binodale und monotektischer Reak-
tion entscheidend. Der Eintritt in die Binodale lässt sich über das Unterschreiten
der Binodaltemperatur leicht und relativ sicher erkennen. Der Beginn der monotek-
tischen Reaktion ist allerdings aufgrund der immer noch vorhandenen Trägheit der
Thermoelemente und dem Rauschen auf dem Messignal sowie systematischen Fehlern
zum Teil schwierig und nicht ganz eindeutig zu detektieren. Insbesondere im Bereich
des Einknickens der Temperaturkurve in das Plateau kommt es zu erheblichen Un-
terschieden in den gemessenen Zeiten. Daher wird als untere Grenze das Erreichen
der Temperatur Tmon + 10K festgelegt, und die mittlere Abkühlrate dann wie folgt
definiert:
T˙ =
Tbin − (Tmon + 10K)
∆T
. (3.1)
Auf diese Weise wurde für die Stahlkokille bei Al-Pb-Legierungen eine mittlere
Abkühlrate von etwa 150K/s bestimmt.
Nach dem Erkalten von Probe und Kokille wurden die zwei Halbschalen geöffnet,
und die Probe konnte entnommen werden. Für die Kupferkokillen stellte dies durch-
weg kein Problem dar. An der Edelstahlkokille war gelegentlich ein leichtes Anhaften
festzustellen, wenn eine Stelle an der Oberfläche nicht ausreichend poliert war.
Für die spätere Analyse wurden die Probenstäbe nach dem Schema in Abbildung 3.3
in mehrere Scheiben zersägt. Die Oberflächen der mit S bezeichneten Scheiben wurde
später poliert, um daran das Gefüge im Schliffbild mittels Licht- und Rasterelektro-
nenmikroskopie zu untersuchen. Letzteres ist für die Untersuchung der Monotektika
wesentlich besser geeignet, da Kontrast und Auflösung höher sind. Direkt oberhalb
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Abbildung 3.3.: Foto einer erstarrten Probe im Tiegel mit Thermoelement. Die Posi-
tion der Teile, die für die Analyse genutzt werden, sind eingezeichnet:
ST wurde genutzt für die REM-Analyse, T für Tomographie, SM und
SB nur für ergänzende Untersuchungen.
des Thermoelements, welches so weit wie möglich entfernt wird, befindet sich der
Probenteil, der mittels Tomographie analysiert wurde.
Auf die Ergebnisse der Untersuchung soll im Folgenden eingegangen werden, zu-
nächst für die hauptsächlich untersuchten Aluminium-Blei-Legierungen, und abschlie-
ßend werden noch einige Vergleichsmessungen an Aluminium-Bismut-Proben gezeigt.
Die Analysen der Proben beziehen sich im Wesentlichen auf die Verteilung der
Ausscheidungen, und lassen sich in zwei Kategorien einteilen:
• dreidimensionale Untersuchung mittels Tomographie
• zweidimensionale Strukturuntersuchung anhand von Schliffbildern
Während die Tomographie Verteilung von Teilchen viel besser darstellen kann als
ein Schnittbild, so kann sie nicht alle Untersuchungen ersetzen und wird daher kom-
plementär mit klassischer Gefügeuntersuchung eingesetzt.
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Da Blei und Bismut einen relativ hohen Dampfdruck besitzen, muss davon ausge-
gangen werden, dass ein Teil der Legierung während dieser relativ langen Homogeni-
sierungszeit verdampft. Um den Verlust abzuschätzen wurde zusätzlich der Blei- und
Bismutgehalt an jeweils einer Probe (Reststück vom Probenteil T) mittels Atomab-
sorptionspektroskopie (AAS) bestimmt. Das Material wird dazu zunächst in Säure
gelöst (Königswasser), und die Zusammensetzung im Flammenspektrometer ermit-
telt. Es ergab sich dabei, dass von den eingesetzten 9Gew.-% am Ende in der Probe
immer noch etwa 9Gew.-% verbleiben. Der Verlust des eingesetzten Materials ist also
vernachlässigbar.
3.2.1. Mikroskopie
Vor der Untersuchung des Gefüges muss die zu betrachtende Fläche präpariert werden.
Bei Materialsystemen wie Aluminium-Blei ergeben sich dort einige Schwierigkeiten
aufgrund der Tatsache, dass beide Phasen relativ weich sind, wobei das Blei noch
weicher als die aluminiumreiche Phase ist. Das heißt, dass beim Polieren die Gefahr
besteht das Blei auf dem Aluminium zu verschmieren. Es gibt zwei Optionen: das
manuelle Schleifen von Hand, und die Präparation mittels einer Ultrafräse.
Vorteil der Ultrafräse (Reichert & Jung Ultrafräse 2500, jetzt Leica Microsys-
tems) ist die Möglichkeit mehrere Proben auf einmal zu bearbeiten, und dass keine
Poliersuspensionen benötigt werden. Die Suspensionen enthalten harte Partikel, die
durch abrasive Wirkung eine glatte Oberfläche erzeugen. Bei weichen Materialien wie
Aluminium und Blei besteht allerdings die Gefahr, dass diese in das Material gedrückt
werden und dort haften bleiben. Die Ultrafräse arbeitet mit einer planen Diamant-
schneide, die über der Oberfläche rotiert und Unebenheiten glatt abträgt. Die Proben
werden dazu auf einer Trägerplatte (in der Regel Aluminium) aufgeklebt, auf dem
Frästisch platziert und durch Unterdruck gehalten. Während des Fräsvorgangs wird
die Probe langsam unter dem rotierenden Fräskopf hindurchgezogen, der die oberste
Schicht abträgt. Durch Höhenverstellung des Fräsers kann man die Dicke der Schicht,
die weggenommen wird, in Schritten bis auf 1 µm genau einstellen. Zur Kühlung und
Schmierung wird Isopropanol eingesetzt.
Das Verfahren ist schneller als die Bearbeitung per Hand und weniger aufwändig,
da mehrere Probenstücke auf einmal bearbeitet werden können und es weniger Übung
bedarf, um Schliffe gleichbleibender Qualität zu erzeugen. Daher kam die Ultrafräse
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vorwiegend am Anfang zum Einsatz, um die Probenteile SM und zum Teil SB zu
polieren (siehe schematische Darstellung in Abbildung 3.3). Im Laufe der Zeit hat
die Qualität der Schliffe jedoch kontinuierlich abgenommen. Es kam immer mehr zu
Verschmierungen der Bleiteilchen, und auch ein Austauschen der Fräsköpfe und eine
Neujustage des Gerätes brachte leider keinen durchgängigen Erfolg. Deshalb wur-
de auf die Verwendung der Ultrafräse im späteren Verlauf verzichtet und es musste
auf die manuelle Politur ausgewichen werden. Die Probenhalter, wie sie bei der Ul-
trafräse eingesetzt werden, sind dafür allerdings zu unhandlich, so dass hier anders
vorgegangen werden musste. Da sich die Proben oft nur schwer und nur mit starker
Beschädigung wieder von den Trägerplatten entfernen lassen, wurde für die späteren
Untersuchungen durchgängig der Probenteil ST eingesetzt.
Besser geeignet zum manuellen Polieren sind eingebettete Probenstücke. Dazu wer-
den die gesägten Scheiben zusammen mit einem Einbettmittel, das durch Zugabe von
Kohlenstoff elektrisch leitfähig gemacht wurde, in eine Heißpresse gegeben. Unter ei-
nem Druck von 25 kPa und bei einer Temperatur von 180 ◦C werden die Proben zu
einer Scheibe von etwa 10mm Dicke und 25mm Durchmesser verbacken. Diese wur-
den dann klassisch metallographisch per Hand auf einer rotierenden Schleifscheibe
zunächst glatt geschliffen, und anschließend poliert. Schon beim Schleifvorgang kann
es unter ungünstigen Umständen und bei Verwendung von Schleifpapier zu feiner
Körnung (4000) zum Eindrücken der Schleifkörner in die Probe kommen, so dass hier
viel Sorgfalt gefragt war. Das Polieren musste in drei Schritten mit Diamantpaste und
zwei verschiedenen Silica-Suspensionen durchgeführt werden. Auch die Polierteilchen
neigen leider sehr stark dazu, auf der Oberfläche, insbesondere im Blei bzw. Bismut
anzuhaften.
Für die Bildaufnahme kam vorwiegend ein Rasterelektronenmikroskop (LEO 1530
VP sowie Zeiss Merlin) zum Einsatz. Dieses hat gegenüber dem Lichtmikroskop
den Vorteil einer deutlich höheren Vergrößerung zur Auflösung selbst der kleinsten
Partikel. Zum anderen ergibt sich durch den großen Unterschied der Atomgewich-
te von Aluminium und Blei/Bismut ein sehr hoher Kontrast zwischen den Phasen
im Elektronenrückstreubild. Im Vergleich zu den metallischen Phasen streuen die
SiC-/Silica-Partikel vom Polierprozess schwächer zurück, das heißt sie sind dunkler
in der Aufnahme. Insbesondere durch ihre geringe Größe werden sie so sehr leicht
vom Untergrund überstrahlt. Dies ist für eine computergestützte Analyse der Parti-
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kel von großem Vorteil, weil sie dadurch fast unsichtbar sind, und die Bleitröpfchen
relativ homogen wirken und sich mit großem Helligkeitsunterschied vom Untergrund
abheben. Auch andere Artefakte, wie feine Kratzer und Trocknungsrückstände vom
Polier-/Spülmittel bleiben mit dem Rückstreudetektor vom Rasterelektronenmikro-
skop (REM im Folgenden genannt) weitgehend verborgen.
Ein weiterer Vorteil des REMs ist die Möglichkeit der chemischen Analyse mit-
tels energiedispersivem Röntgendetektor (EDX). Damit lassen sich Elementanteile
bestimmen und anhand der Stöchiometrie Phasen identifizieren und Zusammenset-
zungen analysieren. Führt man eine solche Messung mittelnd über die Fläche, lässt
sich dadurch auch für die einzelnen Proben der mittlere Blei- / Bismutgehalt bestim-
men und mit dem Wert aus der AAS-Messung vergleichen.
3.2.2. Tomographie
Für die tomographischen Aufnahmen stand ein Röntgenmikrotomograph nanotom
der Firma Phoenix|x-ray zur Verfügung. Mit dem Gerät lassen sich rechnerisch
Strukturen bis zu Größen unter einem Mikrometer auflösen. Eine solche Auflösung
stellt jedoch sehr hohe Anforderungen an den Kontrast, die Probengeometrie und die
Stabilität, so dass in der Praxis Strukturen ab etwa 2–3 µm zuverlässig erkannt werden
können. Aluminium-Blei und Aluminium-Bismut sind nahezu ideale Systeme für die
Röntgen-Tomographie, da durch den großen Dichteunterschied der Phasen auch ein
hinreichend großer Absorptionskontrast der Röntgenstrahlung besteht, und somit ein
guter Kontrast der Partikel in den Radiographien erzielt werden kann.
Prinzipiell könnten die Proben für die Aufnahme ohne Präparation eingesetzt wer-
den. Da die Absorption von Röntgenstrahlung aber schon für das Leichtmetall Alumi-
nium bedeutend ist, und die Leistung der Röntgenröhre nur im ein- bis zweistelligen
Watt-Bereich liegt, ist es von Vorteil die Dicke der Probe zu reduzieren. Eine über-
mäßige Erhöhung der Leistung allein würde den Detektor in den nicht von der Probe
abgeschatteten Bereichen in die Sättigung bringen.
Weiterhin unterliegt die Rekonstruktion Artefakten, wenn die Projektion der Probe
während der Rotation seitlich über den Detektor herausragt. Dadurch fehlen bei der
Rekonstruktion Informationen über bestimmte Bereiche des Volumens, die sich bei
stark absorbierenden Objekten, wie den Blei-/Bismuttröpfchen, in Form von Flecken
bzw. Streifen in der Umgebung bemerkbar machen können. Um das Herausragen
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zu vermeiden, sind möglichst runde und exakt zentrierte Probenkörper nötig, und
die Vergrößerung ist so zu wählen, dass die Projektion die Fläche des Detektors gut
ausfüllt und nicht während der Drehung heraus wandert. Da die Vergrößerung der
Abbildung aufgrund der Kegelstrahlgeometrie im Wesentlichen durch den Abstand
Probe – Target der Röntgenröhre bestimmt wird, würde man sich somit bei Ver-
wendung der gesamten Probe auch die mögliche Vergrößerung begrenzen und verliert
damit an Auflösung. Entsprechend muss man bei höheren Vergrößerungen die Probe
verkleinern, damit das nicht passiert. Dadurch muss man sich bei der hochauflösenden
tomographischen Untersuchung der Proben auf einen kleinen Bereich beschränken.
Das für die Tomographie vorgesehene Scheibchen des Stabes (Teil T in Abbildung
3.3) wird weiter zersägt, so dass am Ende ein Stab mit den Abmessungen von etwa
1mm× 1mm× 5mm aus der Mitte übrig bleibt. Die Oberflächen werden grob plan
geschliffen, um anhaftende Blei-/Bismutschichten zu entfernen (die Oberfläche selbst
spielt für die Tomographie allerdings keine Rolle) und die Spitze pyramidenförmig
leicht abgeschrägt. Dieser Stab wird dann zentrisch auf einen Keramikstab geklebt.
Abbildung 3.4 zeigt eine auf diese Weise präparierte Probe. Mit dieser Geometrie lässt
sich eine rechnerische Auflösung von 0,7 µm/Voxel erreichen. Aufgrund von Rauschen
und Artefakten sind damit praktisch allerdings Teilchen erst ab etwa 2–3 µm Durch-
messer zu erkennen.
Im Anschluss an die Aufnahme der 800–1000 Projektionen folgt die Rekonstruktion
der Volumendaten, wobei wiederum nur ein Teil aus dem Inneren der aufgenomme-
nen Probe tatsächlich verarbeitet wird. An Kanten kommt es durch den plötzlichen
Sprung in der (Röntgen-)Dichte zur Strahlaufhärtung (engl. beam hardening), bei
dem das kontinuierliche Spektrum der Quelle durch die stärkere Absorption von nie-
derenergetischer Strahlung sich in Richtung höherer Energien verschiebt. Dies führt
durch die ebenfalls unterschiedliche spektrale Empfindlichkeit der Detektorzellen zu
Abweichungen der gemessenen Intensität vom angenommenen exponentiellen Schwä-
chungsgesetz. Scharfe Sprünge der Dichte an Kanten der Probe und an den dichten
Blei- oder Bismutteilchen ergeben dann während der Rekonstruktion Schattierungen
in der Umgebung. Die verfügbaren Algorithmen in der Software können solche Ef-
fekte zwar vermindern, aber leider nicht vollständig unterdrücken. Die Artefakte um
die Tröpfchen selbst lassen sich zwar kaum umgehen, aber immerhin kann man den
Effekt der Kanten unterdrücken, indem man fern von den Probenrändern misst. Der
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Abbildung 3.4.: Foto einer Probe, wie sie für die Tomographie verwendet wurde, auf-
geklebt auf einen Keramikstab als Halter.
rekonstruierte Bereich wurde daher auf eine Größe von 5003 bis 7003 Voxel (Voxel
steht für volume element und ist das 3D-Äquivalent zum Pixel, picture element, in
2D), entsprechend einem Volumen von 0,043 bis 0,118mm3, reduziert.
Nach der Rekonstruktion der Aufnahmen erhält man eine dreidimensionale Abbil-
dung der Röntgendichte der Probe, und kann sich mittels Segmentation und moderner
Visualisierung direkt die Verteilung der Partikel im Raum anschauen. Die Segmentie-
rung erfolgt über einen Schwellwert, der jedoch bei diesen Proben weitgehend manuell
und subjektiv gewählt werden muss. Aufgrund des geringen Volumenanteils der L2-
Phase ergibt sich im Histogramm statt der sonst häufig bei zwei Phasen anzutreffen-
den deutlich ausgeprägten bimodalen Verteilung eine leicht asymmetrisch geformte
unimodale Verteilung, ohne sichtbares Minimum. Versuche, den Schwellwert durch
Anpassung zweier Glockenkurven und den Schnittpunkt durch den Mittelpunkt zwi-
schen den Maxima festzulegen, führten zu unbefriedigenden Ergebnissen, so dass am
Ende der Schwellwert subjektiv nach der besten Darstellung ausgerichtet wurde.
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3.3. Untersuchung des Systems Aluminium-Blei
Die Untersuchung der flüssig-flüssig Keimbildung wurde an hypermonotektischen Le-
gierungen auf der aluminiumreichen Seite durchgeführt. Da die Mischungslücke (Pha-
sendiagramm in Abbildung 2.11 in Kapitel 2.5) recht steil verläuft, steigt auch die
Entmischungstemperatur mit zunehmendem Bleigehalt auf der linken Seite schnell
an. Als praktikabel hat sich daher eine Grundzusammensetzung von 9Gew.-% Blei
bewährt, bei der die Entmischungstemperatur bei etwa 935 ◦C liegt. Zum Homoge-
nisieren sollte die Legierung deutlich über die Binodale hinaus erhitzt werden, also
wurde sich für eine Homogenisierungstemperatur von 1050 ◦C entschieden, die tech-
nisch noch gut beherrschbar ist.
3.3.1. Referenzproben
Um den Einfluss heterogener Keimbildner auf das Gefüge zu verstehen, benötigt man
zunächst Referenzproben.
Zu allererst muss man sich anschauen, wie eine Probe monotektischer Zusammen-
setzung erstarrt. Nach dem Phasendiagramm 2.11 liegt die monotektische Konzentra-
tion von Blei im Aluminium bei 1,2Gew.-%. Die Probe wurde nach oben beschriebe-
nem Verfahren erstarrt und zur Analyse vorbereitet.
Dann benötigt man Referenzproben in der verwendeten hypermonotektischen Zu-
sammensetzung von 9Gew.-%. Aus dem Vergleich von monotektischer und hypermo-
notektischer Zusammensetzung lässt sich feststellen, welche Teilchen aus der Entmi-
schung in der Michungslücke stammen, und welche erst während der monotektischen
Reaktion gebildet wurden.
3.3.1.1. Mikroskopie
Abbildung 3.5 zeigt die REM-Aufnahme aus dem Zentrum der monotektischen Refe-
renzprobe. Deutlich sichtbar sind die feinen kugelförmigen Ausscheidungen vom Blei.
Die Tröpfchen besitzen unter den gegebenen Umständen Durchmesser im Bereich
0,1 µm bis knapp 1 µm. Sie stammen aus der monotektischen Reaktion, bei der das
α-Aluminium erstarrt und dabei das in der Schmelze vorhandene Blei ausgeschie-
den wird. Betrachtet man die Anordnung der Ausscheidungen, so lässt sich erkennen,
dass die Bleiteilchen größtenteils kettenförmig angeordnet sind. Das Aluminium bildet
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Abbildung 3.5.: REM-Aufnahme einer Referenzprobe mit monotektischer
Zusammensetzung
beim Erstarren Körner aus, und das Blei wird zum Teil vor den wachsenden Körnern
weggeschoben, so dass es sich an den zusammenstoßenden Korngrenzen der festen
Phasen ansammelt.
Die monotektische Reaktion tritt auch bei hypermonotektischen Legierungen im
Wesentlichen unverändert auf, ist aber für das Verständnis der Keimbildung der
flüssig-flüssig Entmischung nicht entscheidend, und wirkt bei der ex-situ Analyse eher
störend. Da die Teilchen von vornherein sehr klein sind und weniger Zeit zum Wach-
sen haben, wirken sich Änderungen auf sie durch heterogene Keimbildung tendenziell
schwächer aus, und sind dementsprechend schwieriger zu detektieren. Daher ist es
günstiger, sich bei der Analyse auf die Teilchen aus der flüssig-flüssig Phasentrennung
zu konzentrieren und die monotektischen Teilchen auszublenden.
Abbildung 3.6 zeigt eine REM-Aufnahme aus dem Zentrum von hypermonotekti-
schen Referenzproben mit 9Gew.-%-Blei. Neben den schon bei den monotektischen
Proben vorhandenen feinen Bleiausscheidungen sind nun auch größere Bleiteilchen
mit Durchmessern von wenigen Mikrometern bis etwa 20 µm zu erkennen. Dabei ist
die Größenverteilung der Ausscheidungen sehr inhomogen, ihre Form jedoch ist annä-
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Abbildung 3.6.: REM-Aufnahme einer Referenzprobe mit hypermonotektischer
Zusammensetzung
hernd kugelförmig. Diese Teilchen kann man der flüssig-flüssig Entmischung innerhalb
der Binodale zuordnen.
Um sich einen besseren Eindruck von der Größenverteilung der Teilchen zu machen,
und um verschiedene Proben besser vergleichen zu können, wurden die Aufnahme auch
mittels Bildverarbeitung ausgewertet. Die Ergebnisse werden im Kapitel 4 vorgestellt.
3.3.1.2. Tomographie
An Al-Pb-Proben mit monotektischer Zusammensetzung wurde keine Tomographie
durchgeführt, da mit der REM-Untersuchung festgestellt wurde, dass die Teilchengrö-
ßen der Bleiauscheidungen sehr gering sind und damit unterhalb der Auflösungsgrenze
des Gerätes liegen. Was man zunächst als Nachteil empfinden könnte, erweist sich hier
als Vorteil, da dadurch eine separate Filterung, um die monotektischen Partikel zu
unterdrücken, unnötig ist.
Die Rekonstruktion eines 700×700×700Voxel großen Volumens einer hypermono-
tektischen Probe mit 9Gew.-% Blei ist in Abbildung 3.7 dargestellt. Zur Darstellung
wurde die Aluminiummatrix ausgeblendet, indem alle Dichtewerte (entsprechend al-
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Abbildung 3.7.: Tomogramm einer Referenzprobe mit hypermonotektischer Zusam-
mensetzung (Darstellung der Bleitröpfchen). Die Kantenlänge des
dargestellten würfelförmigen Ausschnitts beträgt 490 µm.
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ler Helligkeitswerte im Volumen) unterhalb eines Schwellwerts ausgeblendet werden.
Der Schwellwert wird manuell bestimmt anhand der Schnittbilder. Alles darüber wird
als Teilchen dargestellt, und ergibt die sichtbaren Partikel.
In der Darstellung erkennt man deutlich, dass die Teilchen gleichmäßig über das
Volumen verteilt sind, und die Größenverteilung der Teilchen weitgehend heterogen
ist. Die Größen varieren hier von etwa 2 µm bis 20 µm.
REM Tomographie
Abbildung 3.8.: Vergleich eines REM-Bilds mit einem Schnittbild aus den per To-
mographie gewonnenen Volumendaten. Beide Aufnahmen haben den
gleichen Maßstab. Dennoch fällt die erheblich geringere Auflösung
des Tomographen sehr deutlich auf, da Teilchen unter einigen Mikro-
metern im Tomogramm nicht sichtbar sind.
Einen Vergleich des Schnittbildes aus dem REM mit den Tomogrammdaten zeigt
Abbildung 3.8. Dort ist nochmals eine REM-Aufnahme neben einem Schnittbild, wel-
ches aus den Volumendaten gewonnen wurden, gezeigt. Die Größenverteilung der
Ausscheidungen sieht sehr ähnlich aus. Man erkennt allerdings auch deutlich die ge-
ringere Auflösung der Tomogrammdaten im Vergleich zu den Mikroskopien an der
Unschärfe im Bereich kleiner Partikel. Diese Unschärfe macht die zuverlässige Detek-
tion per Schwellwert außerordentlich schwierig, und führt leider auch zu Artefakten,
die im späteren Abschnitt 4.4 näher erläutert sind.
3.3.2. Einsatz von TiBAl 5/1-Kornfeiner
Da in den vorherigen Experimenten von Brück et al. [Brüc] eine starke Wirkung
von kommerziellen TiBAl-Kornfeinungsmitteln auf die Ausscheidungen festgestellt
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wurde, sollten die Untersuchungen der Additive damit begonnen werden. Der Korn-
feiner wurde in verschiedenen Konzentrationen hinzugegeben. Zu Beginn wurde so
viel Kornfeiner-Masterlegierung zur Al-Pb9-Basislegierung zugesetzt, dass in der ent-
stehenden Legierung 1Gew.-% der Basislegierung durch die aktiven Komponenten
Titan und Titandiborid (im Gewichtsverhältnis 5:1 aus dem Kornfeiner, zusammen-
gefasst im Folgenden mit Ti-B bezeichnet) ersetzt sind. Das entspricht einer Menge
von 16,7Gew.-% Kornfeiner-Einsatz, die deutlich über dem liegt, was in der Pra-
xis üblich ist (Größenordnung 0,1Gew.-%). Dieser Gehalt wurde dann nach unten
variiert. Mit der Auswertung wurde verfahren wie zuvor beschrieben.
3.3.2.1. Mikroskopie
Abbildung 3.9.: REM-Aufnahme einer Probe mit 1Gew.-% Ti-B-Zusatz
Die Aufnahmen in Abbildung 3.9 des Gefüges der Probe mit 1Gew.-% Ti-B mittels
REM zeigen einen deutlichen Unterschied zu den Referenzproben. Ein großer Anteil
der L2-Phase aus der Mischungslücke ist plötzlich in größeren und häufig unförmigen
Bleiteilchen verteilt. Es scheint, dass das Blei an vielen Stellen die Korngrenzen de-
koriert. Die Teilchenzahldichte der Proben hat sich jedoch subjektiv betrachtet nicht
82
3.3. Untersuchung des Systems Aluminium-Blei
sehr verändert. Weiterhin neigen die Ausscheidungen in diesen Proben sehr stark zu
Clusterbildung, die größeren Tröpfchen sind in Gruppen angeordnet. Zum Teil sieht
man Partikel, die sich berühren, allerdings nicht koaguliert sind .
Abbildung 3.10.: Eingefärbte REM-Aufnahme einer Probe mit 1Gew.-% Ti-B-
Zusatz. Die Al3Ti-Kristallite sind rot-violett dargestellt und sind
vorwiegend um die Bleitröpfchen herum zu finden. In der grün dar-
gestellten Aluminium-Matrix erkennt man deutliche Variationen der
Helligkeit, die auf unterschiedliche Gehalte an gelöstem Titan hin-
weisen und so die Kornstruktur sichtbar machen.
Neben den Bleiausscheidungen sieht man weitere Partikel, die sich vorwiegend am
Rand der Bleitröpfchen befinden. Abbildung 3.10 zeigt einen weiteren Ausschnitt in
Falschfarbendarstellung. Diese Teilchen setzen sich farblich deutlich vom Rest der
Teilchen ab. Mittels EDX wurde die Zusammensetzung bestimmt. Es zeigt sich, dass
ein Großteil der Teilchen zu drei Teilen aus Aluminium und einem Teil aus Titan be-
steht. Es handelt sich also um die neu gebildeten Al3Ti-Kristallite. Recht selten findet
man unter diesen Teilchen auch TiB2, welche sich jedoch rein optisch kaum vom Al3Ti
unterscheiden lassen. Man kann also davon ausgehen, dass es sich im Wesentlichen
um die intermetallische Aluminium-Titan-Phase handelt.
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0,1Gew.-% Ti-B
0,01Gew.-% Ti-B
Abbildung 3.11.: REM-Aufnahme von Proben mit 0,1Gew.-% und 0,01Gew.-% Ti-
B-Zusatz
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Verglichen mit den Referenzproben scheinen durch den Einsatz von AlTiB 5/1 die
Partikel größer zu werden. Auch wenn man nur ein Zehntel von Ti-B hinzugibt, so
sieht man noch einen deutlichen Unterschied, wie die Aufnahme der entsprechenden
Probe in Abbildung 3.11 zeigt. Verringert man die Zugabe auf 0,01Gew.-%, so nähert
sich das Bild der Referenzprobe an.
Auch die Teilchen aus der monotektischen Reaktion scheinen durch den Kornfei-
ner beeinflusst zu werden. Die Teilchen sind nicht mehr so gleichmäßig wie zuvor
verteilt, sondern ihre Dichte hat abgenommen. Der Hintergrund wird dominiert von
α-Aluminium.
Aus einigen REM-Aufnahmen kann man noch ein weiteres Phänomen ablesen. Er-
höht man den Kontrast während der Aufnahme erkennt man bei Proben mit 1Gew.-%
Ti-B, dass sich in den α-Aluminium-Körnern kleeblattförmige Strukturen ausbilden,
deren Helligkeit von innen nach außen abnimmt. Mittels EDX wurde bestätigt, dass
im Zentrum dieser Teilchen rund 1Gew.-% Ti zu finden ist, und die Konzentration
zum (dunklen) Rand dieser Teilchen nach außen hin stetig abnimmt.
3.3.2.2. Tomographie
Analog zu den Referenzproben wurden neben den Untersuchungen der Schliffbilder
auch Tomogramme zur dreidimensionalen Untersuchung angefertigt. Die Ergebnisse
werden in Abbildung 3.12 gezeigt. Interessanterweise sind hier die Unterschiede in der
Verteilung der Bleiausscheidungen wesentlich ausgeprägter als dies bei den Schliffbil-
dern der Fall war.
Die zusätzlichen Al3Ti- und TiB2-Teilchen in der Matrix sind in den Tomogrammen
leider nicht sichtbar. Das liegt in erster Linie an ihrer Größe, die knapp an der Auf-
lösungsgrenze der Aufnahmen liegt. Zudem ist der Röntgenkontrast von Al3Ti und
TiB2 aufgrund der Dichten von 3,4 g/cm3 und 4,5 g/cm3 [Weas80] zum Untergrund
aus Aluminium sehr viel kleiner als der von Blei, und wird somit gegenüber dem Blei
kaum wahrnehmbar. In den Schnittbildern, die sich aus den Volumendaten erzeu-
gen lassen, erkennt man jedoch gelegentlich einige Bleiteilchen, die Einschlüsse haben
(vergleiche Abbildung 3.13). Um was für Einschlüsse es sich handelt, und ob das
möglicherweise die Teilchen aus dem Kornfeiner sind, konnte nicht ermittelt werden.
Derartige Effekte ließen bisher in den Schliffbildern, in denen einen Identifizierung
mittels EDX durchgeführt werden könnte, leider nicht finden.
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0,01Gew.-%Ti-B
0,1Gew.-%Ti-B
1Gew.-%Ti-B
Abbildung 3.12.: Darstellung der Tomogramme von Proben mit AlTiB-Kornfeiner in
den Konzentration 0,01, 0,1 und 1Gew.-%Ti-B
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Abbildung 3.13.: Schnittbild des Tomogramms einer Probe mit 1Gew.-%-Ti-B mit
deutlich sichtbaren Einschlüssen in den Bleitröpfchen. Die hellen
und dunklen Streifen um die Teilchen herum sind Artefakte der
Strahlaufhärtung, die Ringe sind ein Artefakte des Detektors.
Die Proben mit 1 und 0,1Gew.-% Ti-B besitzen in der 3D-Darstellung vor allem
recht große Partikel mit etwa 20–30 µm. Dafür sind deutlich weniger der kleineren
Bleitröpfchen vorhanden, die Dichte ist stark zurück gegangen. Die Tendenz der Aus-
scheidungen Cluster zu bilden ist hier wesentlich besser zu sehen als in den Schliffbil-
dern.
Einen sehr starken Kontrast zu den vorherigen Proben zeigen die Tomogramme
der 0,01Gew.-%-Proben. Die Dichte der Ausscheidungen ist stark angestiegen, auch
gegenüber den Referenzproben. Die maximale Größe der Ausscheidungen hat abge-
nommen, erscheint jedoch noch etwas größer als bei der Referenz ohne Kornfeiner.
3.3.2.3. Zusammenfassung des Effekts von TiBAl 5/1
Sowohl in den Schliffbildern als auch in den Tomogrammen machen sich gegensätzliche
Effekte im Zusammenhang mit dem Kornfeiner bemerkbar. Bei kleinen Konzentra-
tionen von 0,01Gew.-% Ti-B (oder entsprechend knapp 0,2Gew.-% an Kornfeiner),
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in welcher Größenordnung sie für gewöhnlich im Aluminiumguss eingesetzt werden,
ergibt sich eine starke Steigerung der Teilchenzahl bei moderater Zunahme der Teil-
chengröße.
Erhöht man die Konzentration dreht sich das Verhalten um in eine starke Vermin-
derung der Teilchenzahl, während die Teilchen selbst an Größe gewinnen.
Es scheint sich also hier um zwei verschiedene Mechanismen zu handeln, wie der
Kornfeiner auf die Bleiausscheidungen wirkt. Betrachtet man den Kornfeiner näher
(siehe auch Abschnitt 2.5.4), so besteht dieser aus mindestens zwei aktiven Kompo-
nenten: TiB2 und gelöstes Ti im Überschuss, welches mit Aluminium in einer pe-
ritektischen Reaktion Al3Ti bildet. Für ein Verständnis der gegensätzlichen Effekte
ist daher auch die Untersuchung des Einflusses der Einzelkomponenten erforderlich,
denen sich die folgenden zwei Abschnitte widmen.
3.3.3. Zugabe von Ti
Das überschüssige Titan im AlTiB-Kornfeiner (nicht in Form von Titandiborid ge-
bunden) liegt im Festen zum Großteil als Al3Ti-Phase und der Rest gelöst im α-
Aluminium vor. Das Al3Ti wird sich bei Zugabe zunächst auflösen und erst wieder
während der Erstarrung gebildet werden. Um eine schnelle Auflösung und Durch-
mischung zu erreichen, wurde eine Al-10Ti-Masterlegierung verwendet. Diese wurde
wie der Kornfeiner vor dem Abguss der Legierung zugesetzt. Ein Unterschied, ob
die Masterlegierung gleich zu Beginn oder erst 5 Minuten vor dem Abguss zugesetzt
wird, konnte nicht gefunden werden, da hier keine Komponenten vorliegen, die sei-
gern oder mit der Zeit durch Bildung anderer Phasen unwirksam werden könnten.
Dennoch wurde in den entscheidenen Experimenten die Masterlegierung während des
Aufschmelzens der Grundkomponenten hinzugegeben, um sicherzustellen, dass das
Al3Ti zu Beginn tatsächlich komplett aufgelöst wurde, da die Al-Ti-Masterlegierung
eine deutlich größeren Anteil an vorhandenem Al3Ti aufweist, als der AlTiB 5/1 Korn-
feiner.
Die Konzentration an Titan wurde anfangs so gewählt, dass sie der Legierung ent-
spricht, der 1Gew.-% Ti-B hinzugegeben wurde. Als zweite Legierung wurde eine
doppelt so hohe Konzentration untersucht. Die Analyseergebnisse der Proben werden
im Folgenden geschildert.
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3.3.3.1. Mikroskopie
Die Aufnahmen der polierten Oberflächen der Ti-Proben zeigt Abbildung 3.14. Für
0,47Gew.-% Ti wirkt das Gefüge geordneter als bei den Referenzproben. Die Bleitröpf-
chen haben mit bis zu 20 µm vergleichbare Größen, neigen jedoch stark zu Clusterung,
während große Bereiche frei von Partikeln aus der Mischungslücke zu sein scheinen.
Insgesamt wirkt die Teilchenzahldichte deutlich geringer, als bei den reinen Al-Pb
Proben.
Verdoppelt man die Konzentration an Ti in den Legierungen, so ergibt sich die
zweite dargestellte Struktur. Die Bleitröpfchen sind deutlich gewachsen mit Durch-
messern bis 50 µm. Ihre Anzahl hat sich nochmals verringert und gleichzeitig ist die
Gruppenbildung stärker geworden. Man findet kaum noch isolierte Bleitröpfchen.
Schaut man sich die Aufnahme mit 0,94Gew.-% Ti genauer an, so entdeckt man
hellgraue plattenförmige Ausscheidungen, welche vorwiegend an der Oberfläche oder
in sehr geringer Entfernung der Bleiteilchen zu finden sind. Dabei handelt es sich, wie
schon mit dem AlTiB 5/1 Kornfeiner festgestellt, um die Al3Ti-Phase, was per EDX
nachgewiesen wurde.
3.3.3.2. Tomographie
Tomographie an den Legierungen mit Titanzusatz verdeutlicht sehr eindrucksvoll die
Effekte, die im vorigen Abschnitt schon an den REM-Aufnahmen gefunden wurden.
Die Visualisierungen in Abbildung 3.15 unterscheiden sich stark von den Referenzpro-
ben. Sofort ersichtlich ist, dass das Titan für ein ausgeprägtes Clustering der Partikel
verantwortlich ist.
Schon der kleinste Titangehalt bringt eine Vergrößerung der Ausscheidungen mit
sich, welche sich mit zunehmender Ti-Konzentration noch verstärkt. Die sichtbare Ver-
teilung wird im Wesentlichen von Tröpfchen mit 30–50 µm Durchmesser dominiert,
welche von kleineren Satelliten in der Größenordnung 5–20 µm umgeben sind. Da-
zwischen finden sich Bereiche, die komplett frei von Ausscheidungen (aus der flüssig-
flüssig Entmischung) zu sein scheinen.
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0,47Gew.-% Ti
0,94Gew.-% Ti
Abbildung 3.14.: REM-Aufnahme von Proben mit 0,47Gew.-% und 0,94Gew.-%
Titan-Zusatz
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0,47Gew.-% Ti
0,94Gew.-% Ti
Abbildung 3.15.: Tomogramme von Proben mit 0,47Gew.-% und 0,94Gew.-% Titan-
Zusatz
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3.3.3.3. Zusammenfassung des Effekts von Titanzugabe
Der Einfluss von Titan auf die Struktur der Ausscheidungen von Blei entspricht zu ei-
nem Großteil den Beobachtungen, die mit dem AlTiB-Kornfeiner bei Konzentrationen
ab 0,1Gew.-% gemacht wurden. Eine Erhöhung der Teilchengröße wurde gefunden,
und auch der Effekt der Gruppierung der Tröpfchen wurde festgestellt, auch wenn
dieser sich beim AlTiB-Kornfeiner nicht so stark bemerkbar macht.
Das Verhalten von niederprozentigen Zusätzen des Kornfeiners konnte mit der Alu-
minium-Titan-Masterlegierung allerdings nicht reprodziert werden. Daher liegt die
Vermutung nahe, dass dies auf das enthaltene Titandiborid zurückzuführen ist. Da-
her lag der nächsten Schritt in der Untersuchung des Einflusses von Titandiborid.
3.3.4. Zugabe von Titandiborid
Im Gegensatz zu den vorherigen Versuchen war Titandiborid nicht als fertige Master-
legierung erhältlich, sondern nur als Pulver. Die Pulver wurden wie oben beschrieben
vorbereitet, um eine möglichst gute Verteilung in der Schmelze zu erreichen.
Einen Überblick über das Ausgangspulver und die gemahlene Mischung gibt Ab-
bildung 3.16. Das TiB2-Pulver von ESK (Elektroschmelzwerke Kempten) hat
eine sehr heterogene Größenverteilung. Es finden sich neben sehr kleinen nadelförmi-
gen Kristalliten auch größere Kristalle mit Durchmessern bis etwa 6 µm.
Die Pulvermischung zeigt wie sich das Blei an die TiB2-Teilchen angelagert hat. Es
verhindert dadurch die starke Agglomeration der Pulverteilchen. Beim Aufschmelzen
des Bleis und Auflösen in der Schmelze werden die Partikel frei und können ihre
Wirkung entfalten.
Wie schon beim Titan wurde die anfängliche Konzentration von TiB2 so gewählt,
dass es der gleichen Menge wie in der Probe mit 1Gew.-% Ti-B vorhanden ist. Das
entspricht einem Zusatz von 0,53Gew.-% TiB2. Weiterhin wurden auch Proben mit
der doppelten Menge Titandiborid hergestellt.
3.3.5. Mikroskopie
Das Gefüge der Proben mit Titandiborid ist in Abbildung 3.17 dargestellt. Ein qua-
litativer Unterschied zwischen den Proben und zur Referenz ist nur bei genauerer
Betrachtung zu entdecken. Die Teilchengröße insgesamt scheint zurück gegangen zu
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a)
b)
Abbildung 3.16.: REM-Aufnahme des Titandiborid-Pulvers von ESK. a) unbehandelt
und b) mit Pb vermahlen. Das anhanftende Pb ist heller dargestellt.
93
3. Experimente
sein. Auch die Dichte der Teilchen wirkt etwas höher. Die Ausprägung des Effekts in
den Schliffbildern ist sehr subtil, dadurch unterscheiden sich die Proben mit verschie-
denen TiB2-Gehalten kaum voneinander.
Der Teilchendurchmesser scheint leicht gesunken zu sein im Vergleich mit den Re-
ferenzproben.
Im Gegensatz zu den Proben mit Kornfeiner lassen sich in den Schnittbildern keine
TiB2-Kristallite direkt beobachten. Auch eine Flächenanalyse der Zusammensetzung
mittels EDX findet keinerlei Titan in der Probe.
Möglich ist, dass diese harten Teilchen durch den Polierprozess herausgerissen wur-
den, und daher nicht sichtbar sind. Eine weitere Vermutung ist, dass die Teilchen
komplett von den Bleitröpfchen umschlossen sind. Die Kristallite, die zufällig durch
den Schnitt an der Oberfläche liegen, könnten durch den Polierprozess wiederum
mit Blei verschmiert worden sein. Dies würde eine Detektion per EDX ebenfalls er-
schweren, da das Blei in diesem Fall die emittierte charakteristische Röntgenstrahlung
absorbieren würde.
3.3.6. Tomographie
Im Gegensatz zu den Schliffbildern ist der Unterschied in den Tomogrammen (Ab-
bildung 3.18) stärker ersichtlich. Mit zunehmender Zugabe von Titandiborid ist das
abgebildete Volumen immer dichter mit Teilchen ausgefüllt.
Der hohe Bedeckungsgrad des Volumens macht es schwer noch die einzelnen Teil-
chen zu erkennen. Daher kann man aus den Tomogrammen auch nur schwer auf die
Entwicklung des maximalen Durchmessers der Ausscheidungen schließen. Aus der
Darstellung ergibt sich jedoch der Eindruck, dass sich dieser zumindest nicht wesent-
lich erhöht.
Die Schnittbilder aus den Tomogrammen weisen im Gegensatz zu den Tomogram-
men der Proben mit Kornfeiner keine sichtbaren Einschlüsse auf. Da allerdings die
meisten TiB2-Kristalle mit ihrer Größe von unter 3 µm wiederum an der Grenze des
Auflösungsvermögens liegen, kann das Vorhandensein von Titandiborid innerhalb der
Bleiteilchen nicht ausgeschlossen werden.
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0,53Gew.-% TiB2
1Gew.-% TiB2
Abbildung 3.17.: REM-Aufnahme von Proben mit 0,53Gew.-% und 1Gew.-%
Titandiborid-Zusatz
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0,53Gew.-% TiB2
1Gew.-% TiB2
Abbildung 3.18.: Tomogramme von Proben mit 0,53Gew.-% und 1Gew.-%
Titandiborid-Zusatz
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3.3.6.1. Zusammenfassung des Effekts der Zugabe von Titandiborid
Titanborid scheint genau den gegenteiligen Effekt auf die Bleiausscheidungen zu be-
sitzen wie die Zugabe von Titan. Man erhält statt einer Vergrößerung der Teilchen
eine leichte Verringerung des Durchmesser mit TiB2. Ebenso wird die Anzahl der
Teilchen erheblich gesteigert.
Vergleicht man dieses mit dem Verhalten des AlTiB-Kornfeiners, so stimmen die
durch TiB2 ausgelösten Veränderungen mit denen überein, die von kleinen Konzen-
trationen des Kornfeiners verursacht werden. Je nachdem, wie viel Kornfeiner in der
Legierung sich befindet, scheint also entweder der eine oder der andere Effekt zu
dominieren.
3.3.7. Zugabe von Zirkoniumdioxid
Auch Zirkoniumdioxid sollte auf seine Eignung als Keimbildner untersucht werden.
Das Material stand wie Titaniumdiborid nur als Pulver zur Verfügung, und musste
entsprechend vorbereitet werden.
Es wurde wie TiB2 zuvor mit Blei gemischt und mechanisch in der Pulvermüh-
le legiert. Das Pulver wurde ebenfalls in Aluminiumfolie eingepackt und etwa fünf
Minuten vor Abguss in die Schmelze gegeben.
Eine REM-Aufnahme des Ausgangsmaterials und des vermahlenen Pulvers zeigt
Abbildung 3.19. Das ZrO2-Pulver hat Teilchengrößen im Bereich 0,1–0,7 µm, die sehr
stark zur Agglomeration neigen, was eine gleichmäßige Verteilung in der Schmelze
erschwert.
In der Mischung erkennt man, dass das weiche Bleipulver durch das Mahlen stark
kompaktiert wird und dabei die ZrO2 Partikel in die Masse hineingeknetet werden.
An einigen Stellen kann man die keramischen Teilchen erkennen. Das Blei scheint sich
hier besser zu verteilen als beim Pendant mit Titandiborid.
In Vorversuchen wurde auch versucht das Zirkoniumdioxidpulver mit Al-Pulver zu
vermengen. Die Durchmischung gelang jedoch nur zum Teil. Viel problematischer ist
allerdings die Tatsache, dass man sich damit eine unkontrollierte Anzahl von Alu-
miniumoxiden in die Schmelze einbringt. Die Oxid-Häute haben einerseits eine hohe
Stabilität und können die Auflösungsprozess des Matrixmaterials verzögern. In Benet-
zungsexperimenten hatMerkwitz[Merk97] festgestellt, dass die L2-Phase sowohl bei
Al-Pb als auch bei Al-Bi die Al2O3-Teilchen nahezu perfekt benetzt. Das bedeutet,
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a)
b)
Abbildung 3.19.: REM-Aufnahme des Zirkoniumdioxid-Pulvers. a) unbehandelt und
b) mit Pb vermahlen. Das umschließende Pb ist heller dargestellt.
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dass diese das Experiment beeinflussen. Da die genaue Menge an Oxiden, die man
sich damit künstlich in der Schmelze verteilt, kaum bestimmbar ist, wurden diese
Vorversuche nicht in die Auswertung einbezogen.
3.3.7.1. Mikroskopie
Das Schliffbild ist zusammen mit der Referenzprobe in Abbildung 3.20 dargestellt.
Selbst im direkten Vergleich mit der Referenz ist kein nennenswerter Unterschied zu
erkennen. Subjektiv könnte man eine leichte Erhöhung der Teilchegröße wahrnehmen,
was aber im Rahmen der üblichen Streuung der einzelnen Proben liegt. Auch auf die
Dichte lässt sich keine signifikante Wirkung feststellen.
Abbildung 3.20.: REM-Aufnahme einer Probe mit 1Gew.-% Zirkoniumdioxid-Zusatz
Wie schon beim Titandiborid sind auch im Schliffbild der Proben mit ZrO2-Pulver
keine Keimbildner auffindbar. Wenngleich auch hier die Möglichkeit besteht, dass
die Kristallite von den Bleitröpfchen umschlossen sind, so scheinen sie hier keine
nennenswerte Wirkung auf die Ausscheidungen zu haben.
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3.3.7.2. Tomographie
Als eine Überraschung stellt sich das Tomogramm der ZrO2-Proben in Abbildung
3.21 dar. Hier fällt eine Vergrößerung der Tröpfchen gegenüber der Referenz auf, also
ein Effekt ähnlich dem von Titan, wenn auch nicht so stark ausgeprägt.
Abbildung 3.21.: Tomogramm einer Probe mit 1Gew.-% Zirkoniumdioxid-Zusatz
3.3.7.3. Zusammenfassung des Effekts von Zirkoniumdioxid
Aufgrund der Messung lässt sich keine eindeutige Aussage über die Wirkung von Zir-
koniumdixoid geben. Während im Schliffbild ein Effekt weitgehend verborgen bleibt,
offenbart die Tomographie doch messbare Unterschiede. Ob dies jedoch tatsächlich
durch die keramischen Teilchen ausgelöst wird, kann nicht mit Sicherheit beantwortet
werden.
3.4. Untersuchung am System Aluminium-Bismut
Analog zum vorherigen System wurden als Ergänzung Versuche mit Aluminium-Bis-
mut durchgeführt. Als möglicher Keimbildner wurde TiBAl 5/1 Kornfeiner sowie des-
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sen Einzelkomponenten eingesetzt. Auf Zirkoniumdioxid wurde hier verzichtet, da in
Benetzungsversuchen [Kaba10] festgestellt wurde, dass die Bismut-Legierung mit dem
Zirkoniumdioxid zu reagieren scheint.
Die Dichte von festem Bismut ist mit 9,78 g/cm3 etwas geringer als die von Blei.
Dennoch liegt das Verhältnis der Dichten von Aluminium-Bismut wie mit Blei bei etwa
1:4. Somit sind auch die Volumenanteile vergleichbar. Als Basiszusammensetzung für
die Legierungen wurde sich daher, analog zu den vorherigen Versuchen mit Blei, für
9Gew.-% Bismut entschieden.
Aus dem Phasendiagramm in Bild 2.12 erkennt man, dass die Mischungslücke etwas
tiefer als bei Al-Pb liegt. Die Entmischungstemperatur für Al-9Gew.-% Bi liegt bei
783 ◦C. Dementsprechend kann man bei den Versuchen die Homogenisierungstempe-
ratur auf 950 ◦C absenken, und um so das Verdampfen von Bismut sowie die Oxi-
dation der Schmelze zu reduzieren. Die sonstigen Bedingungen wurden jedoch nicht
verändert.
3.4.1. Referenzproben
Um die grundsätzlichen Unterschiede zu erkennen, muss man sich erst einmal die
Referenzproben anschauen. Abbildung 3.22 zeigt REM-Bilder einer Probe mit mono-
tektischer Zusammensetzung und einer Probe aus der Al - 9Gew.-%Bi-Legierung.
Die monotektische Probe weist, wie schon beim Blei, sehr feine Ausscheidungen
auf. Es scheint zwei Klassen von Partikeln zu geben. Noch stärker als beim Blei
ausgeprägt werden die Korngrenzen des α-Aluminiums dekoriert mit Tröpfchen in
der Größenordnung 0,1–1 µm. Anders als beim Blei sind die Al-Körner bis auf den
Rand mit sehr fein verteiltem Bismut gefüllt. Diese Tröpfchen haben Durchmesser
unter 0,1 µm.
Erhöht man den Bismut-Gehalt in den hypermonotektischen Bereich, so ändert
sich das Gefüge wie zuvor (Abbildung 3.22b). Zusätzlich zum Untergrund aus feinen
monotektischen Ausscheidungen tauchen größere Tröpfchen mit Durchmessern bis
10 µm auf, die aus der flüssig-flüssig Entmischung zu stammen scheinen. Im Vergleich
zum Al-Pb ist die Dichte dieser Ausscheidungen höher, und auch die Größe ist etwas
verringert. Die Partikel sind gleichmäßig über die Fläche verteilt, eine erhöhte Neigung
zur Clusterbildung ist nicht wahrnehmbar.
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a)
b)
Abbildung 3.22.: REM-Bilder von Al-Bi-Referenzproben. a) monotektische Zusam-
mensetzung (3,2Gew.-% Bi), b) hypermonotektische Zusammenset-
zung (9Gew.-% Bi).
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Im Tomogramm (Abbildung 3.23) fällt vorrangig die hohe Teilchenzahldichte auf.
Sichtbar sind nur die Teilchen aus dem Entmischungsprozess in der Mischungslücke,
die Ausscheidungen der monotektischen Reaktion sind erneut deutlich kleiner als die
Auflösungsgrenze des Tomographen. Der Durchmesser der sichtbaren Teilchen variiert
zwischen 2 und etwa 13 µm. Eine Tendenz der Teilchen sich zu gruppieren ist ebenfalls
nicht zu erkennen, die Verteilung im Volumen wirkt recht homogen.
Abbildung 3.23.: Tomogramm einer AlBi-Referenzprobe mit hypermonotektischer
Zusammensetzung
3.4.2. Zugabe von TiBAl 5/1
Als erster Versuch wurde auch beim Aluminium-Bismut der Kornfeiner TiBAl 5/1
eingesetzt, allerdings nur in der Konzentration 1Gew.-%. Die Abgussbedingungen
wurden mit Ausnahme der niedrigeren Homogenisierungstemperatur beibehalten, und
auch der Kornfeiner wurde erst 5 Minuten vor dem Abguss hinzugegeben.
Der AlTiB-Kornfeiner verändert das Gefüge sehr deutlich, wie Abbildung 3.24 zeigt.
Im REM-Bild sind die vielen mittelgroßen Tröpfchen aus der Mischungslücke ver-
schwunden. Stattdessen gibt es einige wenige größere Tröpfchen mit Durchmessern
bis etwa 30 µm. Die Verteilung ist zudem sehr ungleichmäßig, die Bismuttropfen sind
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auffällig zueinander gruppiert. In Nähe der meisten dieser großen Tropfen finden sich
Al3Ti Kristallite, welche ebenfalls sehr stark agglomeriert sind.
Abbildung 3.24.: REM-Aufnahme einer AlBi-Probe mit 1Gew.-% Ti-B. Der Streifen
oben ist nicht unterdrücktes ein Artefakt des Detektors.
Die Zugabe von AlTiB hat nicht nur Einfluss auf die Tröpfchen aus der Mischungs-
lücke, sondern auch auf die Ausscheidungen aus der monotektischen Reaktion. Wäh-
rend sie vorher gleichmäßig auch innerhalb der α-Aluminiumkörner verteilt waren, so
existieren nun größere Bereiche, die frei von den feinen Tröpfchen sind, so wie es beim
Al-Pb immer der Fall ist. Die Korngrenzen sind jedoch weiterhin durch die feinen
Tröpfchen markiert.
Das gleiche Bild zeigt sich bei den Tomogrammen (Abbildung 3.25). Es dominieren
sehr große, stark unförmige Teilchen das Volumen. Die verbleibenden kleineren Teil-
chen sind mit den großen agglomeriert oder in deren unmittelbarer Nähe zu finden.
Insgesamt wirkt die Dichte der Ausscheidungen etwas höher als in den REM-Bildern.
In der Visualisierung des Tomogramms scheinen hier viele Teilchen zusammengefasst
zu sein, daher die stark verschmierten Teilchen.
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Abbildung 3.25.: Tomogramm einer AlBi-Probe mit 1Gew.-% Ti-B
3.4.3. Zugabe von Ti
Das Titan in Form von Al-10Gew.-%Ti-Masterlegierung (LSM) wurde wie schon beim
Al-Pb vor der Homogenisierungsphase hinzugegeben, um ein vollständiges Auflösen
der vorhandenen Al3Ti-Phase zu gewährleisten.
Reines Titan als Zugabe wirkt sich ähnlich aus wie der AlTiB-Kornfeiner. Den Ef-
fekt von 0,47Gew.-% Ti zu Al-9Gew.-% Bi zeigt die REM-Aufnahme in Abbildung
3.26. Die Dichte der Teilchen ist signifikant reduziert. Die meisten Tröpfchen sind dicht
bei einander in Gruppen zu 5–10 Teilchen. An einer Gruppe ist auch ein größeres Ag-
glomerat der Al3Ti-Phase zu sehen. Auch die Ausscheidungen aus der monotektischen
Reaktion sind modifiziert. Wie schon beim AlTiB-Kornfeiner und im Al-Pb-System
standardmäßig sind die meisten α-Aluminium-Körner frei von den Ausscheidungen.
Der Unterschied zum Kornfeiner liegt in der Größe der Teilchen. Während beim
AlTiB die Teilchen Größenordnungen von bis zu 25 µm erreichen, so liegen diese bei
Zugabe der Al-10Ti-Masterlegierung deutlich darunter. Die Tröpfchen haben im We-
sentlichen Größen von 3 bis 10 µm, nur einzelne Teilchen erreichen höhere Durchmes-
ser.
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Abbildung 3.26.: REM-Aufnahme einer AlBi-Probe mit 0,94Gew.-% Titan
Wie stark die Clusterbildung beim Al-Bi sein kann, zeigt sich überdeutlich in der
Visualisierung des Tomogramms in Abbildung 3.27. Mit Ausnahme einiger weniger
Tröpfchen liegt das gesamte Bismut aus der Mischungslücke in Form von Ausschei-
dungen in Gruppen von etwa 10 und mehr Tröpfchen vor. Der Effekt ist noch ausge-
prägter als bei AlTiB. Zudem sind die Teilchen erheblich kleiner, die Streubreite des
Teilchendurchmessers ist geringer.
Im direkten Vergleich ist bei Al-Bi die Wirkung von reinem Titan als Zusatz, ab-
gesehen von der Inselbildung, nicht so ausgeprägt wie beim Kornfeiner, der ja aus
Titandiborid und gelöstem Titan besteht. Die Teilchenzahldichte ist etwas erniedrigt,
dafür sind die vorhandenen Teilchen stark gruppiert. Eine vergrößernde Wirkung wie
im AlTiB ist allerdings hier nicht zu erkennen.
3.4.4. Zugabe von Titandiborid
Um das Titandiborid in der Schmelze zu verteilen, wurde wie im Falle des Bleis zu-
nächst eine Pulvermischung aus Titandiborid-Pulver und Bismut-Pulver durch Mah-
len in der Kugelmühle hergestellt. Verdichtet und in Aluminium-Folie eingehüllt wurde
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Abbildung 3.27.: Tomogramm einer AlBi-Probe mit 0,94Gew.-% Titan
das erhaltene Pulver etwa 5 Minuten vor dem Abguss in die Schmelze gegeben und
aufgelöst.
Die Struktur, die bei Zugabe eines solchen Pulvers entsteht, ist in Abbildung 3.28
dargestellt. Gegenüber der Referenzprobe erkennt man, dass die Zahl der größeren
Teilchen mit Durchmessern von 5–10 µm zurückgegangen ist. Im Gegenzug erkennt
man eine größere Menge an Teilchen mit Durchmessern von etwa 2 µm, die neu hin-
zugekommen sind. Eine Erhöhung der allgemeinen Teilchendichte ist jedoch nicht so
offensichtlich, wie das beim Aluminium-Blei der Fall war. Die Unterschiede zwischen
TiB2-Probe und Referenz sind insgesamt nicht so stark wie mit Pb.
Bestätigt wird diese Aussage auch durch die Tomogramme (Abbildung 3.29). Der
Unterschied fällt nur bei genauerem Hinsehen auf, ist aber dennoch nachweisbar.
Bedingt durch die höhere Anfangsdichte der Referenzprobe ist die Steigerung der
Teilchenzahldichte hier naturgemäß geringer.
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Abbildung 3.28.: REM-Aufnahme einer AlBi-Probe mit 0,53Gew.-% Titandiborid
Abbildung 3.29.: Tomogramm einer AlBi-Probe mit 0,53Gew.-% Titandiborid
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3.5. EBSD-Messungen
In Ergänzung zu den REM-Untersuchungen zur Untersuchung der Verteilung der
Bleiteilchen wurden auch Messungen durchgeführt, um den Einfluss der verwende-
ten Zusätze auf das Gefüge der Matrix zu untersuchen. Mittels EBSD-Messungen
(electron back scattering diffraction, zu deutsch Elektronenrückstreubeugung) lassen
sich am Rasterelektronenmikroskop die Kristallstrukturen der Proben untersuchen.
Durch Beugung und anschließende Interferenz der eingestrahlten Elektronen an den
Netzebenen der kristallinen Proben ist die Intensität der rückgestreuten Elektronen
nicht isotrop. Kippt man die Probe gegenüber dem einfallenden Elektronenstrahl und
stellt der Probe einen Leuchtschirm gegenüber, so bilden sich auf diesem Linienmuster
(Kikuchi-Linien), aus denen sich die Struktur des Kristalls und bei Kenntnis dieser
die relative Orientierung der Einheitszelle zum Strahl bestimmen lassen. Durch Ab-
rastern des Elektronenstrahls lässt sich so mit sehr hoher Auflösung die Textur der
Oberfläche genau bestimmen. Aus dieser lassen sich unter anderem Rückschlüsse auf
den Erstarrungsprozess ziehen.
Um herauszufinden, welchen Einfluss die monotektische Reaktion und die ver-
schiedenen Zusätze auf das Erstarrungsverhalten der Matrix haben, wurden EBSD-
Messungen an Proben mit monotektischer Zusammensetzung durchgeführt. Die Mes-
sungen stellen hohe Anforderung an die Präparation der Proben. Die eingebetteten
Proben müssen sorgfältig poliert werden, da durch das Sägen und Schleifen Verfor-
mungen in die Probe eingebracht werden. Die niedrige Härte der aluminiumreichen
Matrix machte mehrmaliges und ausdauerndes Feinpolieren der Proben notwendig,
um ausreichende Ergebnisse zu bekommen. Starke Verformungen führen oft zu sehr
diffusen Mustern, die sich nicht auswerten lassen, und als fehlende Punkte oder Stö-
rungen bemerkbar machen, und somit eine starke Nachbearbeitung der sich erge-
benden Abbildungen erfordern. Die bleireichen Tropfen lassen sich von Hand kaum so
polieren, dass man dort ein ausreichend stabiles Signal bekommt. Diese Phase ist aber
aufgrund des niedrigen Flächenanteils unerheblich für die Untersuchung des Einflusses
der eingesetzten Zusätze auf die Erstarrung.
Die Ergebnisse der Messungen sind in Abbildung 3.30 zusammengefasst. Dabei
sind Ausschnitte aus dem Zentrum der Probe dargestellt. Durch unterschiedliche Far-
ben (inverse pole figure oder IPF coloring [Mait06]) sind unterschiedliche kristalline
Orientierungen gekennzeichnet, die gerade in Richtung der Referenzebene liegen. Be-
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a) b)
c) d)
e) f)
Abbildung 3.30.: Phasenbilder der EBSD-Aufnahmen in IPF-Färbung der Proben mit
den verschiedenen Zusätzen. a) Referenzprobe, b) 1Gew.-% Ti-B, c)
0,01Gew.-% Ti-B, d) Titan, e) Titandiborid, f) Zirkoniumdioxid
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reiche unterschiedlicher Färbung besitzen somit verschiedene Ausrichtungen, und sind
mit großer Wahrscheinlichkeit unabhängig voneinander keimgebildet worden und ge-
wachsen. Abweichungen des Farbtons innerhalb eines Korns weisen auf Verformungen
der Oberfläche durch die Präparation oder Kratzer hin und haben hier keine nähere
Relevanz.
Anhand der monotektischen Probe ohne Zusatz sieht man recht deutlich, dass die
Erstarrung radial am Rand eingesetzt haben muss, und von dort aus sich in Richtung
Mitte fortgesetzt hat. Es zeigen sich in radialer Richtung langgestreckte Körner mit
Längen über einem Millimeter, von denen viele vom Rand des gemessenen Bereichs
in das Bild hineinragen. Im Zentrum treffen sich dann die einzelnen Kristallite, die
durch die runde Form der Probe zunächst immer schmaler werden, und sich dann in
der Mitte treffen. Die Korngrenzen sind dabei von leichten Störungen durchsetzt, im
Großen und Ganzen ist die Struktur aber erstaunlich gut geordnet. Dieses Verhalten
war aufgrund der hohen Abkühlraten und den damit verbundenen hohen Erstar-
rungsgeschwindigkeiten zu erwarten. Gleichzeitig zeigt sich aber, dass ebenfalls zu
erwartende komplizierte Strömungen in der Schmelze auf die Erstarrung wiederum
wenig Einfluss haben müssen.
Vergleicht man nun verschiedene Proben miteinander, so stellt man zwei verschie-
dene Muster fest. Titandiborid und Zirkoniumdioxid weisen sehr ähnliche Texturen
wie die Referenz auf. Das ist ein sicheres Zeichen dafür, dass sie zwar einen möglichen
Einfluss auf die Bleiausscheidungen haben, aber an der Erstarrung der aluminiumrei-
chen Phasen keinerlei Anteil besitzen.
Im Gegensatz dazu weisen die Proben mit der Al-10Ti-Vorlegierung erhebliche Ab-
weichungen im Erstarrungsverhalten auf. Die langen Kristalle, die vom Rand heran
wachsen, sind kleineren globularen Kristalliten mit Ausdehungen bis etwa 100 µm ge-
wichen. Eine Vorzugsrichtung der Erstarrung ist nicht sichtbar. Zusätzlich sind die
Al3Ti-Kristallite sichtbar. Diese liegen vorwiegend innerhalb der einzelnen Körner.
EBSD-Messungen (nicht gezeigt) mit höherer Vergrößerung und Schwerpunkt auf
den Al3Ti-Teilchen haben gezeigt, dass die Körner der aluminiumreichen Phasen auf
diesen epitaktisch aufwachsen. Dies ist ein wichtiger Nachweis dafür, dass das Al3Ti
für die Keimbildung der Erstarrung der Matrix verantwortlich ist (heterogen oder
athermisch).
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Für die Proben mit Kornfeiner muss man wiederum differenzieren zwischen einer
hohen und niedrigen Konzentration Ti-B. Gibt man viel Kornfeiner hinzu, so fällt der
Effekt ähnlich dem von reinem Titan aus, und man erhält kleine globulare Kristal-
lite. Bei einer niedrigen Konzentration von 0,01Gew.-% Ti-B verliert der Kornfeiner
im untersuchten System seine Wirkung, und die Erstarrung läuft in langgestreckten
Kristalliten ab. 1
1Die vermeintliche Granularität in der Abbildung 3.30c ist der Effekt einer geringeren Auflösung
und stärkeren Nachbearbeitung des Bildes, und ist nicht systematisch.
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4.1. Bestimmung der Teilchengrößenverteilungen
Um die Größenverteilung der Ausscheidungen zu bestimmen, wurden die REM-Auf-
nahmen aus dem vorherigen Abschnitt mittels Bildverarbeitung automatisch ausge-
wertet. Da das Hauptaugenmerk auf der Keimbildung der flüssig-flüssig Entmischung
liegt, sollen auch nur Teilchen ausgewertet werden, die während dieser Entmischung
gebildet werden. Die Bildung der Teilchen aus der monotektischen Reaktion ist stark
gekoppelt mit der Erstarrung des α-Aluminiums aus der L1-Phase. Diese kann, wie in
anderen Aluminiumbasislegierungen, offensichtlich durch die Keimbildner beeinflusst
werden (siehe Abschnitt 3.5). Diese Kombination der Effekte erschwert die Inter-
pretation deutlich, so dass es vorteilhafter ist diese Teilchen aus der quantitativen
Auswertung auszuschließen.
Zur Auswertung wurde ein Script entwickelt, welches durch Filterung die mono-
tektischen Partikel weitgehend unterdrückt, und damit aus der Statistik ausschließt.
Nach der Filterung werden die verbleibenden Partikel bestimmt und vermessen, um
aus der Fläche den äquivalenten Durchmesser zu bestimmen. Die Einzelheiten des
Algorithmus sind in Anhang B beschrieben.
Auch aus den Tomogrammen wurden die Teilchengrößenverteilungen bestimmt.
Der große Vorteil der Volumendaten ist, dass sich theoretisch die wahre Größenver-
teilung der Partikel im Gegensatz zur zweidimensionalen Analyse bestimmen lässt.
Bei kugelförmigen Partikeln besteht immer die Möglichkeit, dass diese nur am Rand
angeschnitten werden, und daher ein eigentlich größeres Teilchen in der Messung
einen kleineren Durchmesser aufweist. Entsprechend sind die Verteilungen immer hin
zu kleineren Durchmessern verschoben. Durch die niedrigere Auflösung der Tomo-
gramme erübrigt sich die separate Filterung zum Unterdrücken der Tröpfchen aus
der monotektischen Reaktion.
Aufgrund der erzeugten Datenmenge ist die Verarbeitung dreidimensionaler Da-
ten jedoch eine Herausforderung auch für moderne PCs, und während für die Bild-
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verarbeitung unzählige Programme zur Verfügung stehen, so sieht die Situation bei
dreidimensionalen Daten schon schlechter aus. Daher wurde für die Auswertung ein
einfaches Programm geschrieben, welches in der Lage ist, die Daten zu filtern und aus
den Daten die Partikel zu detektieren und deren Größe zu bestimmen. Dazu werden
über den Schwellwert segmentierte und zusammenhängende Voxel zu einem Teilchen
zusammengefasst. Unter der Annahme kugeliger Tröpfchen kann man aus dem Vo-
lumen den Durchmesser der Teilchen berechnen, und somit eine statistische Vertei-
lung aufstellen. Als Filter wurde eine dreidimensionale Variante eines Gauß-Filters
[Jähn05] implementiert, die Größe des Filterkernels betrug dabei 5 × 5 × 5Voxel.
Für den Schwellwert der Partikeldetektion wurde wie bei der Segmentierung für die
Visualisierung verfahren.
4.1.1. Aluminium-Blei
4.1.1.1. Referenzproben
Für die hypermonotektischen Proben ohne Keimbildner ergibt sich eine Größenver-
teilung bezogen auf die Fläche, wie in Abbildung 4.1 dargestellt. Die Verteilung weist
die Form einer logarithmischen Normalverteilung auf, also von Null ausgehend schnell
ansteigend, und dann zu hohen Werten hin wieder abfallend. Das Maximum dieser
Verteilung liegt bei der Größenklasse 1–2 µm. Das größte gefundene Partikel liegt bei
17 µm, dieser Wert schwankt jedoch stark von Probe zu Probe, und ist daher für den
Vergleich nur von geringerer Bedeutung.
Aus den REM-Aufnahmen über den Probenquerschnitt lassen sich Informationen
gewinnen, wie stark sich die Verteilung über dem Querschnitt der Probe verändert.
Dazu wurde die Statistik Bild für Bild jeweils über eine Bildbreite (670 µm) angefer-
tigt. Das Diagramm in Abbildung 4.2 gibt die ermittelte Statistik wieder. Sie zeigt,
dass die mittlere Größe der Teilchen weitestgehend unabhängig von der radialen Po-
sition ist, und auch die Schwankungsbreite reflektiert dies. Lediglich am Rand fällt
der mittlere Radius nach unten ab.
Die Teilchenzahldichteverteilung aus den Volumendaten ist wesentlich breiter. Sie
erstreckt sich etwa über die doppelte Breite bis etwa 35 µm Durchmesser. Das Maxi-
mum der Verteilung liegt mit 4 µm ebenfalls bei einem doppelt so hohen Wert wie im
Schnittbild. Das Maximum ist weniger stark ausgeprägt als bei der Analyse aus den
Schliffbildern, die Verteilung wirkt homogener.
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Abbildung 4.1.: Ermittelte Teilchengrößenverteilung aus den REM-Bildern der
Referenzprobe
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Abbildung 4.2.: Teilchengrößenverteilung aus den REM-Bildern der Referenzprobe
über die gesamte Probenbreite.
115
4. Auswertung & Diskussion
10 20 30 40
0
2000
4000
6000
8000
10000
Te
ilc
he
nz
ah
ld
ic
ht
e 
(3
D
) f
(d
) /
 m
m
-3
Teilchendurchmesser (3D) d / µm
Abbildung 4.3.: Ermittelte Teilchengrößenverteilung aus den Tomogrammdaten der
Referenzprobe
4.1.1.2. Proben mit TiBAl 5/1-Kornfeiner
Entsprechend den Referenzproben wurden die REM-Aufnahmen ausgewertet und die
ermittelten Verteilungen sind in Abbildung 4.4a dargestellt. Die Proben mit Ti-B-
Zusatz 1Gew.-% und 0,1Gew.-% weisen gegenüber den Referenzproben eine leicht
verringerte Teilchenzahldichte auf. Insbesondere in der Größenklasse 1–2 µm sind bei
den Referenzproben mehr Teilchen zu finden, auf den Rest scheint der Zusatz weniger
wirksam zu sein.
Dafür liegt die Dichte bei den Proben mit AlTiB-Masterlegierung leicht höher als
bei der Referenz. Wie schon aus den REM-Aufnahmen ersichtlich, stechen die Proben
mit 0,01Gew.-% Ti-B hervor durch eine stark erhöhte Anzahl der Ausscheidungen.
Abbildung 4.5 zeigt, dass der mittlere Durchmesser der Teilchen vom Rand bis kurz
vor der Mitte weitgehend konstant ist, in der Mitte selbst aber nach oben mit einer
ebenfalls leicht größeren Streubreite abweicht.
Analysiert man die Teilchen in den Tomogrammdaten, so erhält man Verteilungen
wie sie in Abbildung 4.4b dargestellt sind. Hier fallen die Unterschiede, im Gegensatz
zu den ermittelten Verteilungen aus den Gefügebildern zwischen den Proben und
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Abbildung 4.4.: Ermittelte Teilchengrößenverteilungen der Proben mit Ti-B aus a)
den REM-Bildern und b) aus den Tomogrammdaten
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Abbildung 4.5.: Teilchengrößenverteilung aus den REM-Bildern der Probe mit
1Gew.-% Ti-B über die gesamte Probenbreite
der Referenz ohne Kornfeiner, deutlicher aus. Die qualitativen Schlüsse, die aus den
Visualisierungen getroffen wurden, bestätigen sich hier. Ein hoher Gehalt an TiBAl-
Kornfeiner erniedrigt die Teilchenzahldichte auf das Volumen bezogen erheblich, und
die Verteilung wird zu großen Tropfendurchmessern hin erweitert.
Interessant ist hier das Umschlagen der Veränderungen zu kleinen Gehalten an
Ti-B hin. Die Verteilung dominiert das Diagramm aufgrund stark gesteigerter Teil-
chenzahlen. Der angesprochene leicht höhere mittlere Durchmesser der Teilchen ist
jedoch nicht eindeutig im Diagramm auszumachen, scheint also aufgrund der großen
Statistik nicht ins Gewicht zu fallen.
4.1.1.3. Proben mit Ti
Die Messung der 2D-Verteilung, deren Ergebnis in Abbildung 4.6a dargestellt ist,
zeigt sehr deutlich, dass mit steigendem Titangehalt der Legierung die Dichte der
Teilchen reduziert wird. Die Verteilung ist flacher, das heißt, die Gesamtzahl der
Teilchen deutlich reduziert. Im gleichen Zug nimmt, wie aus den REM-Aufnahmen
festgestellt, die Größe der Teilchen zu.
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Abbildung 4.6.: Ermittelte Teilchengrößenverteilungen der Proben mit Ti aus a) den
REM-Bildern und b) den Tomogrammdaten
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Analysiert man den gesamten Querschnitt der Probe, so erhält man das in Ab-
bildung 4.7 gezeigte Diagramm. Der mittlere Durchmesser schwankt recht stark, die
Standardabweichung ist deutlich gegenüber den anderen Proben erhöht. Im Zentrum
finden sich größere Teilchen als am Rand, sonst lässt sich allerdings keine klare Ten-
denz für die Abhängigkeit von der Position feststellen.
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Abbildung 4.7.: Teilchengrößenverteilung aus den REM-Bildern der Probe mit
0,94Gew.-% Ti über die gesamte Probenbreite
Ähnlich gestaltet sich die Situation im Dreidimensionalen. Auch die aus dem Tomo-
gramm ermittelte Teilchengrößenverteilung in Abbildung 4.6b verläuft viel flacher als
das Histogramm bei den Referenzproben. Weiterhin ist die Verteilung stark verbrei-
tert, es werden auch Teilchen über 20 µm Durchmesser gefunden. Ingesamt werden
die qualitativen Beobachtungen aus Abschnitt 3.3 bestätigt.
Es zeigt sich jedoch, insbesondere bei den Proben mit Titan, ein großes Problem
des Auswertealgorithmus in 3D. Es ist schwierig, einen Schwellwert festzulegen, der
einerseits alle Teilchen erfasst und gleichzeitig den Teilchendurchmesser korrekt wie-
dergibt. Im Falle sehr nahe beieinander liegender Partikel kann es durchaus passieren,
dass diese zu einem einzelnen vereinigt werden.
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Damit verbunden ist ebenfalls eine Reduktion der Zahl der Tröpfchen, und eine
Vergrößerung des Durchmessers (virtuelle Koagulation), also genau in die Richtung,
in die auch das Titan wirkt. Dennoch spiegelt die Verteilung auch die Beobachtungen
wider, es kann daher davon ausgegangen werden, dass dieser Effekt die Größenvertei-
lung nur zu einem Teil beeinflusst.
Diese Verschiebung der Verteilung ist selbstverständlich auch bei den REM-Bildern
möglich, ist dort aber durch die bessere Qualität und höhere Kantenschärfe der Bilder
nicht so stark ausgeprägt, und wird zum Teil durch die Vorverarbeitung der Bilder
unterdrückt (siehe Anhang B).
4.1.1.4. Proben mit Titandiborid
Aus der Analyse der REM-Bilder der Proben mit Titandiborid in Abbildung 4.8a wird
ersichtlich, dass im Vergleich mit den Referenzproben die Teilchenzahldichte gestiegen
ist. Die Peaks der Verteilung sind höher, insbesondere im Bereich 2–5 µm sind deutlich
mehr Teilchen zu finden als zuvor. Im Gegenzug ist die Verteilung schmaler geworden.
Das heißt, es hat insgesamt eine Verringerung der Teilchengröße stattgefunden.
Über die Probenbreite gesehen ist nur eine leichte Vergrößerung in Richtung des
Zentrums festzustellen (Abbildung 4.9). Am Rand erkennt man eine leichte Abnahme
des mittleren Durchmessers, aber in weit geringerem Maße als bei der Referenzprobe.
Berechnet man die Größenverteilung aus den Volumendaten, so zeigt sich ein noch
extremeres Bild (Abbildung 4.8b). Das Titanborid bewirkt eine so stark erhöhte Teil-
chenzahldichte, dass die Größenverteilung der Referenzprobe dagegen stark herun-
terskaliert wird. Auch erkennt man recht gut, dass Titandiborid die Teilchengröße
herabsetzt, wodurch die Breite der Verteilung abnimmt.
Auch beim Titanborid zeigen sich Grenzen bei der automatischen Bildanalyse aus
den Volumendaten. Bedingt durch den nicht optimalen Kontrast der rekonstruierten
Tomogramme werden mit der Schwellwertmethode viele kleine Teilchen gar nicht
erkannt. Auf Veränderungen des Schwellwertes reagiert die Verteilung indem zunächst
viele kleine Teilchen zusammengefasst werden (wie bei den Proben mit Titan) bzw.
der gesamte Hintergrund registriert wird.
Als Detektionsschwelle wurde daher ein Wert gewählt, der die meisten größeren
Teilchen korrekt (und nicht vergrößert) wiedergibt, dafür aber eine große Anzahl sehr
kleiner Teilchen unterdrückt. Für die Verteilung bedeutet dies, dass die Dichte der
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Abbildung 4.8.: Ermittelte Teilchengrößenverteilungen der Proben mit TiB2 aus a)
den REM-Bildern und b) den Tomogrammdaten
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Abbildung 4.9.: Teilchengrößenverteilung aus den REM-Bildern der Probe mit
1Gew.-% TiB2 über die gesamte Probenbreite
kleinen Teilchen zu gering erscheint. Die also ohnehin schon hohe Wahrscheinlich-
keitsdichte für kleine Durchmesser müsste man also auf Grundlage dieser Erkenntnis
nochmals nach oben korrigieren. Damit wird der Unterschied zur Referenz letztendlich
noch ausgeprägter.
4.1.1.5. Proben mit Zirkoniumdioxid
Für Zirkoniumdioxid wurde schon aus der subjektiven Beurteilung der Aufnahmen
deutlich, dass sich REM-Aufnahme und Tomogramm sehr deutlich unterscheiden.
Dementsprechend fallen auch die gemessenen Teilchengrößenverteilungen (Abbildung
4.10) aus. Während bei der 2D-Analyse der Unterschied zwischen Referenz und Probe
mit Zirkoniumdioxid marginal ausfällt und eher als Streuung zu werten wäre, so ergibt
sich im Dreidimensionalen ein deutlicher Unterschied. Die maximale Teilchengröße hat
sich nicht verändert, bei der absoluten Teilchendichte ist jedoch ein leichter Rückgang
zu verzeichnen, wie das beim Titan der Fall war. Auf die möglichen Ursachen wird in
4.1.4 noch einmal Bezug genommen.
123
4. Auswertung & Diskussion
0
2
4
6
8
10
12
14
16
18
20
22
0
100
200
300
400
500
600
700
800
Referenz
1% ZrO
2
 
Teilchendurchmesser (2D) a / µm
Te
ilc
he
nz
ah
ld
ich
te
 (2
D)
 g
(a
) /
 m
m
-2
a)
0
10
20
30
40
0
2000
4000
6000
8000
10000
Referenz
1% ZrO
2
 
Teilchendurchmesser (3D) d / µm
Te
ilc
he
nz
ah
ld
ich
te
 (3
D)
 f(
d)
 / 
m
m
-3
b)
Abbildung 4.10.: Ermittelte Teilchengrößenverteilungen der Proben mit ZrO2 aus a)
den REM-Bildern und b) den Tomogrammdaten
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4.1.1.6. Zusammenfassung der Ergebnisse im System Aluminium-Blei
Die Ergebnisse von oben sind in Abbildung 4.11 für die Proben mit der größten
Änderung zum direkten Vergleich dargestellt. Besonders deutlich sticht dabei das
Titandiborid in den Tomogrammen hervor. Würde man auf diesen Wert skalieren,
würden die restlichen Verteilungen nur noch sehr flach erscheinen und wären kaum
noch voneinander zu unterscheiden. Daher wurde der Balken abgeschnitten.
Während das TiB2 die Größenverteilungen der Tomogramme dominiert, so treten
die Proben mit 0,01Gew.-% Ti-B in der REM-Analyse hervor. Titandiborid zeigt
im REM zwar auch eine Erhöhung der Zahl kleiner Ausscheidungen, hat dort aber
einen viel schwächeren Effekt als im Tomogramm. Umgekehrt haben geringe Anteile
vom AlTiB-Kornfeiner im REM-Bild eine stärkere Verfeinerung der Blei-Teilchen zur
Folge, als es im Tomogramm zu erkennen war.
Auch bei Zirkoniumdioxid ergeben sich leicht unterschiedliche Bilder in 2D und 3D.
Dennoch sind die Abweichungen auch gegenüber der Referenzprobe gering, so dass
hier nicht mit Sicherheit von einem Einfluss ausgegangen werden kann.
4.1.2. Aluminium-Bismut
Zum Vergleich wurden die gleichen Analysen wie für Aluminium-Blei auch bei Alu-
minium-Bismut ausgeführt.
Um die monotektischen von den hypermonotektischen Ausscheidungen separieren
zu können, wurde auch hier eine Vorfilterung der REM-Bilder durchgeführt, bevor
die Partikeldetektion angewendet wird. Die Filterstärke wurde auch hier anhand des
REM-Bilds der monotektischen Probe ermittelt. Im Gegensatz zum Al-Pb ist es hier
aber durch die geringere Ausgangsgröße deutlich schwieriger, eine zuverlässige Tren-
nung der Tröpfchengrößen zu erreichen. Der Filter wurde stärker eingestellt, da damit
der erwartete Unterschied zwischen den verschiedenen Proben etwas deutlicher aus-
fällt. Den Effekt des Filters sieht man in der Auswertung der REM-Bilder an der
kleinsten Größenklasse, die bei allen Proben (sichtbar dabei nur bei den vorderen)
sehr klein ausfällt. Die besonders kleinen Teilchen wurden dabei vom Filter ausge-
blendet.
Die Ergebnisse der Analysen sind zum einen für die Auswertung der REM-Bilder
und zum anderen für die Auswertung der Tomogrammdaten in Abbildung 4.12 zu-
sammengefasst.
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Abbildung 4.11.: Zusammenfassung der ermittelten Teilchengrößenverteilungen aus
a) den REM-Bildern und b) den Tomogrammdaten für die verschie-
denen Zusätze im System Al-Pb. In den Histogrammen mussten
jeweils einige Balken abgeschnitten werden, um die Diagramme in
einem übersichtlichen Maßstab zu halten.
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Abbildung 4.12.: Zusammenfassung der ermittelten Teilchengrößenverteilungen aus
a) den REM-Bildern und b) den Tomogrammdaten für die verschie-
denen Zusätze im System Al-Bi
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Die Referenzprobe weist dabei erwartungsgemäß geringere mittlere Teilchendurch-
messer auf als das beim Aluminium-Blei der Fall war, sowie eine verringerte Streu-
breite. Wie bereits bei den Beobachtungen festgestellt wurde, sind die Teilchen viel
kleiner als im Al-Pb-System.
Die Proben mit TiBAl ergeben ein sehr unterschiedliches Bild. Die Verteilung ist,
sowohl in 2D als auch in 3D sehr stark verbreitert bis auf 28 µm (2D) bzw. 35 µm
(3D). Aus dem Tomogramm berechnet ist die Dichte gegenüber den anderen Proben
eher vernachlässigbar, die Verteilung fast flach. Das Maximum lässt sich bei etwa
8 µm finden. Im REM-Bild hingegen ähnelt die Verteilung für die kleinen Teilchen
bis 4 µm sehr stark der Referenzprobe. Dass diese Teilchen in der aus dem Tomo-
gramm berechneten Teilchengrößenverteilung nicht auftauchen, lässt sich wieder mit
der geringeren Auflösung des Tomographen erklären, für diesen sind daher nur die Un-
terschiede oberhalb etwa 3 µm ausschlaggebend, und dort ist die Verteilung in beiden
Diagrammen annähernd flach.
Auch im Fall von Titandiborid zeigt sich bei der Analyse der REM-Aufnahmen
ein der Referenzprobe sehr ähnliches Bild. Die Dichte scheint insgesamt sogar etwas
gesunken zu sein. Dazu im Gegensatz stehen das Analyseergebnis aus dem Tomo-
gramm. Hier zeigt sich, wie das auch beim Aluminium-Blei der Fall war, eher eine
Erhöhung der Dichte. Im Unterschied zu Al-Pb ergeben die 3D-Daten auch eine leichte
Verbreiterung der Verteilung.
Am deutlichsten von den anderen Proben unterscheidet sich die gemessene Vertei-
lung der Proben mit Titan. Anders als bei der Referenz und den anderen Zusätzen
finden sich bei Titanproben kaum kleinere Teilchen. Der subjektive Unterschied fällt,
ebenfalls gegensätzlich zu den anderen Auswertungen, im Zweidimensionalen deutli-
cher aus als im Dreidimensionalen. Auch hier wieder charakteristisch für Titan kann
man eine Verbreiterung der Teilchengrößenverteilung feststellen.
4.1.3. Zusammenfassung der Teilchenzahldichten
Summiert man die einzelnen Werte der gemessenen Teilchengrößenverteilungen, so
erhält man die Teilchenzahldichten der Teilchen aus der flüssig-flüssig Entmischung
für die einzelnen Proben. Tabelle 4.1 gibt einen Überblick über die ermittelten Werte.
Zwischen den verschiedenen Teilchenzahldichten (in 3D) liegen annähernd zwei
Größenordnungen. Die bereits im Abschnitt 4.1 festgestellten unterschiedlichen Ef-
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Tabelle 4.1.: Gemessene Teilchenzahldichten aus den Volumendaten
System Probe Teilchenzahldichte (3D) Σf(d) in mm−3
Al-Pb Referenz 45223
0,01Gew.-% Ti-B 35206
0,1Gew.-% Ti-B 24292
1Gew.-% Ti-B 20151
0,47Gew.-% Ti 17832
0,94Gew.-% Ti 5363
0,53Gew.-%TiB2 67692
1Gew.-% TiB2 266343
1Gew.-% ZrO2 15401
Al-Bi Referenz 77084
1Gew.-% Ti-B 6857
0,94Gew.-% Ti 35206
0,53Gew.-% Ti2 125202
fekte der zugegebenen Stoffe werden hierdurch nochmals eindrucksvoll hervorgeho-
ben. Während im unteren Bereich mit Titan sich relativ gesehen geringe Dichten von
lediglich 103 Teilchen/mm3 ergeben, so schnellt dieser Wert mit Titandiborid bis an-
nähernd in die Dimension 105 Teilchen/mm3. Zirkoniumdioxid als Zusatz scheint im
Zusammenhang eher wie Titan zu wirken, als das prinzipiell vergleichbare Titandibo-
rid.
Für das Al-Bi sieht das Verhältnis ähnlich aus. Wie erwartet, ist schon die Teil-
chenzahldichte der Referenzprobe höher als bei Al-Pb. Der AlTiB-Kornfeiner scheint
hier noch eine stärkere Wirkung zu haben, als das reine Titan.
Für die REM-Bilder ist aufgrund der Messung der Schnittfläche lediglich ein Bezug
auf eine Referenzfläche möglich, was die Aussagekraft und Vergleichbarkeit begrenzt.
Dennoch wurden die Werte bestimmt und sind in Tabelle 4.2 aufgeführt.
Betrachtet man diese Werte, so stellt man wider Erwarten fest, dass sich in der
2D-Analyse die höchsten absoluten Teilchenzahldichten im System Al–Pb nicht etwa
für Proben mit Titandiborid ergeben, sondern mit dem AlTiB-Kornfeiner. Je gerin-
ger die Konzentration, desto höher wird die Teilchenzahldichte. Dieser Effekt war
auch bei den einzelnen Größenverteilungen zu beobachten. Es war allerdings nicht
ersichtlich, dass die integrale Dichte deutlich höher liegt. Mögliche Ursache in diesen
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Tabelle 4.2.: Gemessene Teilchenzahldichten aus den REM-Bildern
System Probe Teilchenzahldichte (2D) Σg(a) in mm−2
Al-Pb Referenz 1565
0,01Gew.-% Ti-B 5611
0,1Gew.-% Ti-B 2096
1Gew.-% Ti-B 1904
0,47Gew.-% Ti 770
0,94Gew.-% Ti 549
0,53Gew.-%TiB2 2035
1Gew.-% TiB2 2541
1Gew.-% ZrO2 1930
Al-Bi Referenz 5411
1Gew.-% Ti-B 3416
0,94Gew.-% Ti 5373
0,53Gew.-% TiB2 3389
Unterschieden könnten darin liegen, dass mit dem Kornfeiner viele kleine Tröpfchen
zusätzlich gebildet werden, die im Tomogramm aufgrund der beschränkten Auflösung
nicht eingehen. Bei Zirkoniumdioxid ist der Einfluss kaum messbar, es scheint in den
REM-Bildern also im Gegensatz zum Tomogramm zu einer marginal höheren Dichte
zu führen, was aber im Rahmen der Messgenauigkeit nicht belegt werden kann.
Im System Al-Bi ergeben sich ebenfalls deutliche Unterschiede. Während die Zu-
gabe von Titan, trotz des sehr auffälligen Clusterings, zu keinem in der Dichte mess-
baren Unterschied führt, erhält man mit dem AlTiB-Kornfeiner und, zu großer Über-
raschung, mit dem Titandiborid eine Reduzierung der Dichte. Bei ersterem war die
Vergröberung deutlich sichtbar. Bei Titandiborid hingegen erscheinen die Tröpfchen
in den Tomogrammen und REM-Bildern kleiner. Auch hier könnte es sich um einen
Messfehler handeln. Wenn die von vornherein schon kleineren Tröpfchen bei Alumini-
um-Bismut durch die Zugabe von Titandiborid noch feiner werden, kann es passieren,
dass sie durch die Vorfilterung der Bilder zusammen mit der monotektischen Phase
unterdrückt werden. Warum dieser Effekt im Tomogramm trotz schlechterer Auflö-
sung nicht zum Tragen kommt, ist allerdings nicht nachvollziehbar.
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4.1.4. Analyse der Pulverproben
Um detailliertere Aussagen über die Wirksamkeit der Pulver machen zu können, ist
es nötig, auch diese zu vermessen. Dabei wurden die Teilchen des unvermahlenen Pul-
vers in den REM-Bildern per Hand vermessen. Es wird davon ausgegangen, dass sich
die Größenverteilung aufgrund der großen Härte der Kristallite und der dämpfenden
Wirkung des Bleis/Bismuts nicht wesentlich verändert. Es wurden mindestens 100
Partikel berücksichtigt, und aus den Messungen wurde die Größenverteilung berech-
net.
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Abbildung 4.13.: Gemessene Größenverteilung der Kristallite im Titandiborid-Pulver.
Die Verteilung wurde mittels einer logarithmischen Normalvertei-
lung in eine kontinuierliche Verteilung überführt.
Abbildung 4.13 zeigt die Verteilung im Fall von Titaniumdiborid. Es sind Teilchen
bis 6 µm vorhanden. An das Histogramm wurde eine logarithmische Normalverteilung
angepasst, deren Parameter ebenfalls in Abbildung 4.13 beschrieben sind. Die Über-
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einstimmung ist als gut zu bewerten, und der Erwartungswert dieser Verteilung liegt
bei etwa 0,7 µm.
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Abbildung 4.14.: Gemessene Größenverteilung der Kristallite im Zirkoniumdioxid-
Pulver. Die Verteilung wurde mittels einer logarithmischen Normal-
verteilung in eine kontinuierliche Verteilung überführt.
Für das Zirkoniumdioxid zeigt Abbildung 4.14 die gemessene Verteilung samt dem
zugehörigen Fit. Die Größen der Kristallite liegen dabei fast eine Größenordnung
unter der für Titaniumdiborid. Maximal sind die Teilchen dort etwa 0,5 µm groß, der
Erwartungswert liegt bei etwa 0,2 µm, und beträgt damit ein Fünftel von dem beim
TiB2.
Aus den Verteilungen lässt sich berechnen, wie hoch die Gesamtdichte ns der Keim-
bildner war, unter der Annahme einer homogenen Dispersion der Kristallite in der
Schmelze zum Zeitpunkt des Entmischungsprozesses. Diese Annahme könnte für Ti-
tandiborid durchaus gerechtfertigt sein, beim Zirkoniumdioxid hingegen muss man
aufgrund der starken Koagulationstendenz die effektive Dichte vermutlich nach unten
korrigieren.
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Die Teilchenzahldichte n steht mit dem mittleren Volumen der Teilchen V¯ und
dem Volumenanteil φ in folgender Beziehung (der Index S drückt den Bezug auf die
Keimbildnerteilchen aus):
φs = ns · V¯s . (4.1)
Der Volumenanteil lässt sich unter Berücksichtigung der Dichte der Kristallite aus
der Zusammensetzung der Proben ermitteln. Mit Hilfe des Erwartungswertes für den
Durchmesser d¯s, der aus den oben ermittelten Größenverteilungen der Pulver gewon-
nen wird, kann man dann somit die Dichte der potentiellen Keimbildner berechnen:
ns =
6φs
pid¯3s
. (4.2)
Für eine Probe mit 1Gew.-% TiB2 ergibt sich daraus eine Keimbildnerdichte von
etwa 5,4 · 107 Teilchen/mm3. Die Dichte der Ausscheidungen für eine Al-Pb9-Probe
mit einem Gewichtsprozent Titandiborid-Zusatz ist damit um den Faktor 100 kleiner,
oder umgekehrt betrachtet können maximal 1% der Keime eine Bleiausscheidung
keimbilden.
Eine ähnliche Diskrepanz hat man bei der Kornfeinung im Aluminiumguss mit
Al-Ti5-B1 festgestellt [Ques04a]. Zurückzuführen ist dies dort auf die bei der ather-
mischen Keimbildung bestehende Abhängigkeit der Aktivität der Keime von ihrer
Größe. Große Teilchen werden zuerst aktiv, und während mit zunehmender Abküh-
lung immer kleinere Teilchen ebenfalls aktiv werden, wird eine immer größere Menge
an Schmelzwärme frei, die letztendlich die maximal erzielbare Unterkühlung begrenzt
(Rekaleszenz). Dies führt dazu, dass Teilchen, die unterhalb dieser maximalen Un-
terkühlbarkeit liegen, nicht mehr aktiv werden können. Aufgrund der Verteilung der
Teilchen, die wie in [Ques04a] gezeigt von ihrer Form her sehr gut mit der hier ge-
messenen Verteilung des Titandiboridpulvers übereinstimmt, wird damit in der Regel
nur ein kleiner Teil des Ausläufers der Verteilung in Richtung großer Durchmesser
überhaupt wirksam.
Berechnet man die Keimzahldichte auf die gleiche Weise auch für den Fall von Zir-
koniumdioxid, so erhält man einen viel größeren Wert von etwa 8,1·108 Teilchen/mm3.
Die ermittelte Teilchengrößenverteilung jedoch spiegelt eine starke Verringerung der
Teilchenzahl gegenüber Titandiborid wider und die berechnete Teilchenzahldichte
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liegt fünf Größenordnungen unter der Dichte der Keime. Diese Differenz hat zwei
Ursachen.
Zum einen wie oben schon festgestellt, ist die wirksame Fläche durch die Koagula-
tion des Pulvers reduziert. Viel größeren Einfluss hat allerdings die deutlich geringere
Teilchengröße. Dadurch sind die Unterkühlungen, die nötig sind, damit die ZrO2-
Partikel auch wirksam werden, viel höher. Ob die Kristallite dann überhaupt noch in
der Lage sind, wirksam zu werden, bevor andere Faktoren eingreifen, ist fraglich. Die
REM-Aufnahmen legen nahe, dass gegenüber der Referenz kaum eine Veränderung
erkennbar ist, das ZrO2 also weitgehend keinen Einfluss hat.
4.2. Modellierung der Tropfenverteilung
Um die gefundenen Annahmen zu überprüfen wurde der Versuch unternommen, die
Ergebnisse der Erstarrungsexperimente durch numerische Modellierung nachzuvoll-
ziehen.
Gegenstand des Modells soll dabei die Keimbildung der Teilchen sein, und das
anschließend simulierte Wachstum. Es soll nicht um eine Simulation der einzelnen
Tröpfchen gehen, sondern von Ensembles von Tröpfchen. Dies wäre schon aufgrund
der großen Zahl der Teilchen, die nötig sind, um eine reale Probe zu reflektieren
– für ein Volumen von 1 cm3 liegen die gemessenen Teilchenzahldichten bei 1013–
1015 Teilchen/cm3 – auch für moderne Rechentechnik schlichtweg zu aufwändig. Dies
würde nicht nur massiv Rechenzeit beanspruchen, insbesondere der Speicherbedarf
übersteigt die verfügbaren technischen Kapazitäten erheblich. Statt für die Einzel-
teilchen werden die Berechnungen an Klassen von Teilchen ausgeführt.
Dementsprechend werden keinerlei Einzelpositionen verfolgt, und es wird auch keine
lokale Konzentrationsverteilung betrachtet. Dies geht mit einer Reihe von Annahmen
einher:
• die Tröpfchen sind unabhängig voneinander und beeinflussen sich nicht gegen-
seitig, das Konzentrationsprofil um ein Teilchen nähert sich hinreichend schnell
dem Mittelwert der Matrix an,
• der Konzentrationsausgleich in den Teilchen erfolgt ohne Verzögerung (DL2 =
∞m2/s).
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Die Verteilung ist in Größenklassen aufgeteilt, jede Klasse spiegelt die zu einem
Zeitschritt neu hinzugekommenen Teilchen wider. Tröpfchen gleichen Alters haben die
gleiche Wachstumszeit durchlaufen und daher die gleiche Größe. Als Messgröße für die
Zusammensetzung von Schmelze und Ausscheidungen werden absolute Atomzahlen
in den Phasen verwendet. Das hat den Vorteil, dass damit mit ganzzahligen Werten
gerechnet werden kann, was dazu führt, dass neben einem kleinen Geschwindigkeits-
zuwachs keine Atome durch Rundungsfehler „verloren“ gehen können. Vorversuche,
bei denen als Referenzgröße die Zusammensetzung mit Fließkommazahlen dargestellt
wurde, zeigten, dass sich durch akkumulierende Rundungsfehler die Gesamtmenge an
B verschieben kann.
Die Modellierung erfolgt in Zeitschritten, die zunächst konstant gehalten wurden.
Gerade beim Entstehen der ersten Teilchen ergeben sich die größten Sprünge, dort
treten die stärksten Diskrepanzen in der Berechnung auf. Daher wurde der Algorith-
mus optimiert, indem die Simulation mit kleinen Zeitschritten beginnt, und diese kurz
darauf vergrößert werden.
Wie beim realen Experiment wird bei einer Temperatur oberhalb der Binodale,
also mit einer homogenen Flüssigkeit, gestartet. Es wird eine konstante Kühlrate von
180K/s angenommen. Dieser Wert wurde anhand eines Fits an einer gemessenen
Temperaturkurve mit starker linearer Ausprägung ermittelt, und mittels eines wei-
teren Simulationsprogramms wurde das thermische Verhalten der Schmelze (Details
im Anhang C) grob modelliert, und es zeigt sich dabei, dass im relevanten Tempe-
raturbereich die erwartete Abweichung der konstanten Kühlrate erstaunlich gering
ist.
Der Simulationsprozess ist modular gestaltet, und jeder Zeitschritt besteht aus
Keimbildung und Wachstum. Das hat den Vorteil, dass leicht verschiedene Model-
le getestet werden können. Die Prozesse sind dabei unabhängig voneinander ausge-
führt. Vor dem Schritt wird berechnet, welche Menge an Komponente B zur Ver-
fügung steht. Mit abnehmender Temperatur verschieben sich die Konzentrationen
xL1 und xL2. ∆xL1 = xL(T ) − xL1(T − ∆T ) repräsentiert die Menge B, die bei die-
sem Temperaturschritt von der Matrix ausgeschieden wird. Analog wird von den
Tröpfchen bei jedem Schritt eine Menge B aufgenommen, die zu einer Verschiebung
∆xL2 = xL2(T−∆T )−xL2(T ) führt, um die Gleichgewichtskonzentration einzustellen.
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Das bedeutet eine Gesamtbilanz der Konzentrationsverschiebung von
∆x = ∆xL1 − ∆xL2 = xL1 (T )− xL1 (T − ∆T )−
(
xL2 (T − ∆T )− xL2 (T )
)
. (4.3)
Daraus lässt sich über die bekannte Menge der Atome berechnen, wie viel B bei diesem
Schritt umverteilt werden kann. Durch unterschiedliche Krümmungen der Binodalen
auf beiden Seiten kann es dabei theoretisch sogar vorkommen, dass ∆x negativ wird.
Das bedeutet, dass die Teilchen schrumpfen müssen, um genug B bereitzustellen, da-
mit die Zusammensetzung xL2 auf dem Gleichgewichtswert xL2 gehalten werden kann.
Diesem Konzentrationsausgleich wird in der Simulation Vorrang gegenüber Wachstum
und Bildung neuer Teilchen gegeben.
4.2.1. Keimbildung
Es wurden verschiedene Modelle der Keimbildung getestet. Zum ersten Test der Si-
mulation wurde angenommen, dass alle Teilchen bei einem festen Wert der Unterküh-
lung gleichzeitig gebildet werden. Die dabei gebildete Teilchenzahl wird über mehrere
Größenordnungen variiert und das Wachstum untersucht. Da dieses Verhalten jedoch
vollkommen unphysikalisch ist, soll hier nicht weiter darauf eingegangen werden.
Beim zweiten gerechneten Modell entspricht die Keimbildungsrate in Abhängigkeit
der Unterkühlung unter die Binodale einer Normalverteilung, wie dies in der Lite-
ratur häufiger, zum Beispiel in [Thév89], angenommen wurde. Dies entspricht einer
vereinfachten athermischen Keimbildung. Das Integral der Gauß-Kurve der Keimbil-
dungsrate wird normiert auf die absoluten Teilchenzahlen, die dabei erzeugt werden
sollen. Dies stellt die erste Variable dar. Als weitere Parameter kann man in die-
sem Fall die Breite der Verteilung und die Position des Maximums (Unterkühlung)
verändern.
4.2.2. Wachstum
Nach der Keimbildung schließt sich das Wachstum der Teilchen an. Dieser Prozess
wird separat für jede Teilchenklasse ausgeführt. Das zugrunde liegende Modell stammt
von Zener [Zene49]. Das Wachstum der Teilchen wird getrieben durch die Übersätti-
gung S der Schmelze mit der Zusammensetzung xliquid gegenüber der Gleichgewichts-
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konzentration xL1 an B-Atomen:
S =
xliquid − xL1
xL2 − xL1 . (4.4)
Begrenzt wird es durch die endliche Diffusion D von B-Atomen in der Matrix, da
die Konzentration in der näheren Umgebung um die Teilchen durch das Aufzehren
von B-Atomen durch die Tröpfchen abgesenkt, und damit die lokale Übersättigung
gesenkt wird. Für das Modell gilt, dass sich diese lokalen Fluktuationen der Zu-
sammensetzung der verschiedenen Ausscheidungen nicht gegenseitig überlagern. Die
zeitliche Entwicklung des Teilchenradius R beträgt dabei
R =
√
2 · S ·D · t , (4.5)
das heißt die Teilchen wachsen bei konstanter Übersättigung nach einer Wurzel-
funktion, bzw. nimmt das Volumen mit der Zeit mit einem Exponenten 3/2 zu. Für
die Berechnung des schrittweisen Wachstums ist die differentielle Form (für kleine
Schritte) hilfreicher:
∂R
∂t
=
S ·D
R
. (4.6)
Für jeden Schritt wird neben der Radiusänderung ∆RZener durch diffusives Wachs-
tum auch berechnet, um welchen Radius ∆Rmax die Teilchen einer Klasse wachsen
können, wenn sie die gesamte zur Verfügung stehende Menge B aufnehmen würden.
Der jeweils kleinere Wert ergibt das tatsächliche Wachstum für diesen Schritt. Im Fall
∆RZener < ∆Rmax würde zwar genug B frei werden, durch die begrenzte Diffusion in
der Matrix jedoch nicht schnell genug aus dem Volumen der Matrix in das Teilchen
verteilt werden können. Andersherum, wenn ∆RZener > ∆Rmax, ist die Diffusion zwar
schnell genug, aber die Zusammensetzung der Matrix liegt zu nahe an der Gleich-
gewichtskonzentration xL1. Um mit dem „Verbrauch“ von B nicht über die Binodale
hinauszuschießen, muss das Wachstum der Tröpfchen beschränkt werden.
Praktisch läuft das Wachstum damit in zwei Stufen ab. In Abbildung 2.4 aus Ab-
schnitt 2.2 ist den Verlauf des ganzen Prozesses schematisch dargestellt. Oberhalb der
Binodale passiert noch nichts. Nach dem Passieren der Binodalen kann die Keimbil-
dung stattfinden. Entweder geschieht dies, indem die nötige Unterkühlung für ather-
mische Keimbildung an heterogenen Keimen erreicht wird (im Falle sehr kleiner Kris-
tallite), oder indem statistische (klassische) Keimbildung die ersten kritischen Keime
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in der Schmelze (homogen) oder an vorhandenen Kristalliten (heterogen) gebildet
werden. Dann beginnt das zunächst diffusiv begrenzte Wachstum, da die neu gebil-
deten Keime noch zu klein sind, um die Zusammensetzung der Matrix nennenswert
zu beeinflussen. Die Übersättigung bleibt somit anfangs noch konstant. Mit zuneh-
mender Größe der Tröpfchen und die durch die fortschreitende Keimbildung ebenfalls
zunehmende Anzahl wird die Matrix dennoch an B verarmen. Wenn die Konzentra-
tion der Matrix die Gleichgewichtskonzentration xL1 erreicht, kommt das diffusive
Wachstum aufgrund fehlender Übersättigung praktisch zum Erliegen. Das weitere
Wachsen der Tröpfchen erfolgt nur, wenn sich durch weiteres Abkühlen die Gleichge-
wichtskonzentration xL1 weiter in Richtung A verschiebt. Dazu in Konkurrenz steht,
dass gleichzeitig die Konzentration an B in den Tröpfchen xL2 zunehmen muss, um
im Gleichgewicht auf dem Rand der Mischungslücke zu bleiben. Dies kann bei einem
hohem Volumenanteil der Tröpfchen und einer stark asymmetrischen Mischungslücke
sogar dazu führen, dass die Teilchen wieder etwas schrumpfen.
Da der zweite Schritt im Wesentlichen das Wachstum entsprechend den Gleichge-
wichtsbedingungen im Falle niedriger Übersättigung beschränkt, ist für die Endgröße
der Tröpfchen die erste Stufe des Prozesses ausschlaggebend.
4.2.3. Ergebnisse der Modellierung
4.2.3.1. Gauß-verteilte Keimbildungskurve
Eine einfache Beschreibung der Keimbildung ist eine Keimbildungsrate in Form einer
Gauß-Verteilung abhängig von der Unterkühlung unter die Binodale.
Abbildung 4.15 zeigt den Verlauf der maximalen Teilchengröße (Teil a) und der
Konzentration der Matrixflüssigkeit (Teil b) mit der Zeit für vorgegebene Teilchen-
zahldichten in der Größenordnung 109 bis 1018 Teilchen/mm3. Der Erwartungswert µ
liegt bei einer Unterkühlung von 30K, die Breite der Verteilung beträgt σ = 1K.
Das Wachstum setzt mit zunehmender vorgegebener Teilchenzahldichte früher ein,
die Varianz liegt lediglich bei einigen Kelvin.
Bis zu einer Dichte von 1012 Teilchen/mm3 ist die Abhängigkeit des Durchmessers
der Teilchen von der Dichte gering, der limitierende Faktor ist die Zeit, die die Teilchen
für das Wachstum haben. Die Flüssigkeitskonzentration bleibt weit oberhalb der durch
die Binodale vorgegebenen Gleichgewichtskonzentration xL1. Die Übersättigung S,
also die für das Wachstum treibende Kraft, ist somit immer deutlich größer als Null.
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Abbildung 4.15.: Simulationsergebnisse für eine Gauß-verteilte Keimbildungsrate mit
µ = 30K und σ = 1K für verschiedene Teilchenzahldichten. a)
maximaler Teilchenradius, b) Konzentration der Matrix
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Ab einer Dichte von 1015 Teilchen/mm3 erreicht die Flüssigkeitskonzentration die
Binodale innerhalb der verfügbaren Zeit. Dort tritt die Wachstumsbeschränkung
durch die verfügbare Menge an B-Atomen ein. Die Teilchen erreichen nur noch einen
Bruchteil der Größe im Vergleich zu geringeren Teilchenzahldichten.
4.2.3.2. Variation des Diffusionskoeffizienten
Die Messung von Diffusionskoeffizienten ist mit sehr großen Unsicherheiten verbun-
den. Insbesondere die Interdiffusion von Blei/Bismut in Aluminium ist nicht bekannt.
Daher wurde in den Rechnungen der Selbstdiffusionskoeffizient von Aluminium ein-
gesetzt. Um abzuschätzen, welchen Einfluss eine Abweichung des Diffusionskoeffizien-
ten auf die Verteilung der Teilchen hat, wurde die Simulation für verschiedene Werte
von D ausgeführt. Für die Keimbildung wurde eine glockenförmige Verteilung mit
Unterkühlungsmaximum bei 30K und einer Breite der Verteilung von 1K. Für die
Teilchenzahldichte wurde ein Wert von 1015 Teilchen/mm3 gewählt, der den höchsten
gemessenen Teilchenzahldichten entspricht.
Abbildung 4.16 zeigt die berechneten Teilchenradienverteilungen und den Verlauf
der Konzentration der Matrix.
Erwartungsgemäß nimmt der maximale Radius der Teilchen mit zunehmendem D
zu, von etwa 1,75 µm bei D = 1 · 10−9 m2/s bis etwa 2,35 µm bei D = 9 · 10−9 m2/s.
Eine erhöhte Diffusion führt zu einem schnelleren Wachstum der Teilchen, dement-
sprechend erreichen die Teilchen bei höherem D auch größere Radien.
Weiterhin nimmt die Breite der Teilchenradienverteilung mit D zu. Die Verteilun-
gen weisen zwar eine Ähnlichkeit mit der Gauß-förmigen Keimbildungsverteilung auf,
sie sind jedoch asymmetrisch verformt. Die Maxima für die höheren Diffusionskoeffi-
zienten sind in Richtung geringerer Radien verschoben, für ein D von 1 · 10−9 m2/s
hingegen jedoch leicht zu höheren Teilchenradien. Die Ursache der Verschiebung der
Asymmetrie lässt sich anhand der Konzentration der Matrix erklären. Ein stärke-
res Wachstum durch höhere Diffusion führt dazu, dass die Übersättigung schneller
verringert wird. Dementsprechend wird die Wachstumsgeschwindigkeit bei später ge-
bildeten Teilchen schneller reduziert. Bei einem Wert von D = 1 · 10−9 m2/s erreicht
die Konzentration im Verlauf der Abkühlung nie dem Gleichgewichtswert der Binoda-
le, und die Übersättigung wird nie Null. Daher entspricht die Form im Wesentlichen
die der Gauß-Kurve aus dem Keimbildungsmodell.
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Abbildung 4.16.: Simulationsergebnisse für eine Gauß-verteilte Keimbildungsrate mit
µ = 30K, N = 1015 Teilchen/mm3 und σ = 1K für verschiede-
ne Diffusionskoeffizienten D. a) Teilchengrößenverteilung zum Zeit-
punkt der monotektischen Reaktion, b) Konzentration der Matrix
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Betrachtet man den Einfluss des Diffusionskoeffizienten im Ganzen, so ist der Ein-
fluss desselben jedoch insgesamt gering. Eine Reduktion um eine Größenordnung er-
höht zwar die maximale Teilchengröße und gleichzeitig die Dichte, das Maximum der
Verteilung wird jedoch kaum verändert. Der Einfluss der Abschätzung des Diffusions-
koeffizienten ist also vergleichsweise gering und als eine vernachlässigbare Fehlerquelle
auf die Simulation zu werten.
4.2.4. Zusammenfassung der Simulationsergebnisse
Aus der Simulation lässt sich sehr gut die wechselseitige Abhängigkeit der Teilchen-
größe von der Teilchenzahldichte der Teilchen erkennen. Sie bestätigt die Annahme,
dass die mittlere Teilchengröße dramatisch sinkt, wenn eine hohe Anzahl von Teilchen
keimgebildet wird.
Viel bedeutender ist jedoch der Vergleich mit den gemessenen Verteilungen. In der
Modellierung erreichen die Teilchen maximale Durchmesser von etwa 3,5 bis 7 µm
für Teilchenzahldichten, die im gemessenen Bereich liegen. Bei diesen Größen findet
man tatsächlich die maximalen Teilchenzahlen, und es ergeben sich deutlich sichtbare
Unterschiede in diesen Größenklassen zwischen den verschiedenen Proben. Allerdings
findet man auch vergleichsweise häufig Ausscheidungen, die erheblich größer sind. Die-
se können also unter diesen Gesichtspunkten nur durch Koagulation kleinerer Teilchen
entstanden sein. Das bedeutet, dass es auch in den vorliegenden Experimenten nicht
vollständig gelungen ist, die Koagulation der Tröpfchen zu unterbinden.
4.3. Interpretation der Messergebnisse
Die Experimente zeigen auf, dass die untersuchten Additive für monotektische Legie-
rungen zu teilweise gegensätzlichen Effekten führen können. Zum einen kommt es zu
einer Erhöhung der Teilchenzahl bei gleichzeitig verringertem mittleren Durchmes-
ser der Bleiausscheidungen. Andere Zusätze wirken dagegen in die andere Richtung.
Dort führt die Zugabe zu einer starken Reduktion der Teilchenzahldichte, die mittlere
Teilchengröße erhöht sich im Gegenzug.
Im Zusammenhang mit heterogener Keimbildung in Abschnitt 2.3 sind zwei mög-
liche Einflüsse vorstellbar:
1. Erhöhung der Keimzahldichte nS , und damit des Vorfaktors in Gleichung (2.36),
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2. Herabsetzen der Keimbildungsbarriere durch Verringerung des katalytischen
Faktors (Gleichung (2.34)) → Erhöhung des Exponentialterms in (2.36).
Beide Effekte sind gekoppelt und wirken in der Regel in die gleiche Richtung. Bei
Punkt 1 kommt es meist aufgrund der erhöhten Keimzahldichte auch zu einer ge-
steigerten Keimbildungsrate, und damit bilden sich in gleicher Zeit mehr Teilchen.
Jedes gebildete Teilchen reduziert die Übersättigung S (aus Gleichung (2.15)) in der
flüssigen Matrix und die Zusammensetzung der hypermonotektischen Matrix nähert
sich der Gleichgewichtskonzentration an, die durch die Binodale vorgegeben wird. Die
Reduktion der Übersättigung bremst gleichzeitig das Teilchenwachstum (siehe Glei-
chung (2.14)), so dass die keimgebildeten Tröpfchen weniger stark wachsen als ohne
den Keimbildner. Dies konnte durch die Modellierung in Abschnitt 4.2.3.1 bestätigt
werden.
Der zweite Einfluss senkt die Energiebarriere, die benötigt wird, um einen kritischen
Keim zu bilden. Aus der Statistik folgt damit, dass mehr Teilchen in der gleichen Zeit
entstehen. In Untersuchungen der Keimbildung nach der klassischen Theorie legt man
oft eine bestimmte Anzahl von kritischen Keimen als Schwellwert für den Beginn der
Bildung der neuen Phase fest. Man kann damit eine Unterkühlung ∆T als Schwellwert
berechnen, ab der diese Rate überschritten wird und die neue Phase als keimgebildet
gilt und ungehindert wächst. Punkt 2 bedeutet auch eine Reduzierung dieser Unter-
kühlung, die für die Initiierung der Entmischung nötig ist. Damit bleibt den Teilchen
prinzipiell mehr Zeit zum Wachsen. Insbesondere bei kleinen Kühlraten kann dies
einen großen Unterschied bewirken. Im Gegensatz aber zum Beispiel bei Erstarrun-
gen sind die latenten Wärmen, die beim Entmischungsvorgang frei werden, sehr viel
geringer. Eine Rekaleszenz in der Form, dass sie nach Einsetzen der Erstarrung die
Unterkühlung gegen Null reduziert (siehe z.B. [Gree00]) ist unwahrscheinlich. Aber
schon eine leichte Reduktion von ∆T kann sich zumindest auf die Keimbildungsrate
negativ auswirken. Keimbildung wird aber, so lange die Übersättigung weiterhin hoch
genug ist, weiter stattfinden.
Keimbildung und Wachstum sind konkurrierende Prozesse. Beide sind auf die Über-
sättigung der Schmelze angewiesen, um ablaufen zu können, reduzieren sie jedoch
gleichzeitig auch. Da kritische Keime normalerweise eine Größe von wenigen Nanome-
tern besitzen, und somit nur einen sehr kleinen Teil des Gesamtvolumens ausmachen,
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ist die Beeinflussung der Konzentration der Matrix durch den Keimbildungsprozess
allein vernachlässigbar.
Für den Vergleich der Experimente ist entscheidend, dass der Einfluss der zugegebe-
nen Keimbildner deutlich größer ist, als der der intrinsisch vorhandenen (endogenen)
Keime [Fan11].
Die Ursache für die Keimbildung in den Referenzproben lässt sich aus den Mes-
sungen leider nicht genau erschließen. Die dafür zuständigen Keimbildner konnten
nicht direkt nachgewiesen werden. Am wahrscheinlichsten ist, dass die Keimbildung
an Oxiden stattfindet, bevorzugt Aluminiumoxid. Da der Benetzungswinkel darauf
im Rahmen der Messgenauigkeit in [Kaba10] nahezu Null Grad beträgt, müssten da-
mit die Partikel besonders potente Keimbildner sein. Die Oxide können auf vielfältige
Weise in die Schmelze gelangen, und sind im Nachhinein nur schwer direkt nachweis-
bar. Bedingt durch die ständig vorhandene Oxidschicht auf der aluminiumreichen
Oberfläche der geschliffenen Proben ist im EDX-Spektrum in der Regel immer hinrei-
chend Sauerstoff nachweisbar und somit als Maß für die Analyse untauglich. Und da
auch das Poliermittel aus Aluminiumoxid/Siliziumoxid besteht, und sich nicht immer
vollständig von der Oberfläche entfernen lässt und sogar bevorzugt in der weichen L2-
Phase haften bleibt, ist selbst eine direkte mikroskopische Abbildung der keramischen
Partikel nicht aussagekräftig. Es konnten keine größeren Oxidteilchen, als nominal im
Poliermittel enthalten, beobachtet werden. Es ist davon auszugehen, dass die Teil-
chen, wenn vorhanden, kleiner oder gleich den Teilchen im Poliermittel sind. Da der
katalytische Faktor Null ist, ist die Keimbildungsbarriere für klassische Keimbildung
nicht vorhanden. Gleichwohl ist aber davon auszugehen, dass, wenn die Teilchen Grö-
ßen unter 0,5 µm besitzen, dort die Wachstumsbeschränkung nach dem Modell der
athermalen Keimbildung sehr wohl eine Rolle spielt, und die Keimbildung dadurch
begrenzt wird.
Durch das Hinzufügen von Titandiborid ergibt sich eine Erhöhung der Dichte und
Verkleinerung der mittleren Teilchengröße. Es besitzt einen sehr kleinen Kontakt-
winkel von etwa 17◦ (Mittelwert aus dem Benetzungswinkel beim Eintauchen und
Herausziehen des Stempels) [Kaba11]. Nach Gleichung (2.34) ergibt sich daraus ein
katalytischer Faktor von rund 0,0014, die heterogene Keimbildungsbarriere durch Ti-
tandiborid beträgt also nur noch knapp 1/700 des Wertes der homogenen Keimbil-
dung. Es ist also davon auszugehen, dass sich nach dem Fall 1 eine Steigerung der
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Keimbildungsrate ergibt. Dies korreliert sehr gut mit den Beobachtungen aus Ab-
schnitt 4.1. Aus den EBSD-Messungen in Abschnitt 3.5 kann man ableiten, dass das
Wachstum der aluminiumreichen L1-Phase nicht nennenswert beeinflusst wird. Man
kann also hier davon ausgehen, dass auch keine sekundären Effekte der Matrix das
Wachstum der Blei- bzw. Bismuttröpfchen beeinflusst haben.
Als weitere mögliche Ursache wurde auch ein zusätzlicher Effekt diskutiert. Die an
den Tröpfchen anhaftenden Titandiboridkristallite können die Strömungseigenschaf-
ten negativ beeinflussen. Dadurch wird die Migrationsgeschwindigkeit in der Matrix
reduziert und die Koagulation vermindert. Im Widerspruch dazu steht allerdings,
dass dann das Titandiborid bei den Untersuchungen der Schliffbilder nicht gefunden
werden konnte. Damit es einen signifikanten Einfluss auf die Bewegung haben kann,
müsste es sich an die Tröpfchen angliedern. Dies müsste für viele Teilchen der Fall sein,
um eine solche Veränderung hervorzurufen. Dann hätte man aber in den Schnittbil-
der gelegentlich diese Teilchen finden müssen. Dies war allerdings in den TiB2-Proben
nicht der Fall. Auch in EDX-Untersuchungen konnte es nicht nachgewiesen werden.
Wenn es dagegen durch seine keimbildende Wirkung vom Blei/Bismut vollständig
umschlossen wird, würde dies auch die charakteristische Röntgenstrahlung absorbie-
ren und der Nachweis per EDX würde fehlschlagen. Durch die weiche Ummantelung
könnte es sein, dass die Teilchen praktisch nie freiliegen, weil das weiche Material
darüber immer wieder überschmiert wird. Es lässt sich also mit den Untersuchungen
nicht ausschließen, dass sich die TiB2-Körner innerhalb der Bleiteilchen befinden.
Beim Titanzusatz lässt sich die Situation deutlich schwieriger beschreiben, weil
hier mehrere Effekte eine Rolle spielen könnten. Phänomenologisch sind die Blei- und
Bismuttröpfchen sehr oft gepaart mit Al3Ti-Kristalliten. Auch wenn der Benetzungs-
winkel bisher nicht direkt bestimmt werden konnte, kann man daraus schließen, dass
teilweise Benetzung, also ein Kontaktwinkel 0 Θ < 180◦, vorliegen sollte. Die Kris-
tallite wirken eher als Verbindung zwischen den Tröpfchen. Dies zeigt sich an den
Clustern von Tröpfchen, die sich in unmittelbarer Nähe der Al3Ti-Teilchen befinden.
Besonders ausgeprägt ist dieser Effekt im System Al-Bi.
Da das Al3Ti allerdings im Gegensatz zum TiB2 in der Schmelze nicht stabil ist,
muss es sich erst während der Abkühlphase bilden, genau wie die Tröpfchen. Bei
einer Konzentration von 0,47Gew.-% Ti in der Al-Pb-Schmelze wird die Liquidusli-
nie (ausgehend vom reinen System Al-Ti) bei 790 ◦C unterschritten, für die höhere
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Konzentration von 0,94Gew.-% liegt die Liquidustemperatur bei 882 ◦C. Erst unter-
halb dieser Temperatur ist die Al3Ti-Phase nach dem Gleichgewichtsphasendiagramm
stabil. Zum Vergleich liegt die Binodaltemperatur von Al-Pb bei 9Gew.-% Blei bei
935 ◦C, also über diesen beiden Werten.
Es sind nun zwei Szenarien denkbar. Für Proben mit hohem Anteil an Titan könnte
zunächst das Al3Ti keimgebildet werden. Auf der Oberfläche dieser Kristallite könn-
ten die Bleiteilchen durch heterogene Keimbildung aufwachsen. Dadurch werden die
Tröpfchen in der Nähe der Al3Ti-Teilchen lokalisiert. Sind die verfügbaren Oberflä-
chen mit Blei belegt, scheiden diese für die weitere Keimbildung aus. Da die Dichte
der Al3Ti-Kristallite nicht sehr hoch ist, kann sich auf diese Weise auch nur eine
geringe Zahl der Ausscheidungen ausbilden. Im Gegenzug dazu können die wenigen
gebildeten Teilchen ungehindert wachsen. Dies spiegelt auch die Beobachtungen aus
den Experimenten wider. Dem entgegen steht jedoch, dass dann die Bleitröpfchen
erst bei sehr hohen Unterkühlungen gebildet werden. Insbesondere für die geringere
Konzentration von 0,47Gew.-% wäre ein ∆T von rund 145K nötig (ohne Beachtung
einer möglichen Unterkühlung zur Bildung des Al3Ti).
Denkbar ist allerdings noch ein zweiter Weg. Titan wirkt nachweislich im Experi-
ment auch in geringeren Konzentrationen. Wird das Blei (oder Bismut) vorher schon
unabhängig keimgebildet, könnte das Al3Ti die Bleioberfläche seinerseits als Keim für
die heterogene Keimbildung nutzen. Dafür spricht, dass, wie oben bereits festgestellt,
eine positive gegenseitige Benetzung der beiden Komponenten vorzuliegen scheint.
Damit ließe sich zumindest auch die Clusterung der beiden Teilchensorten erklären.
Das Al3Ti wächst auf dem Blei auf, und im weiteren Verlauf des Wachstums und der
Teilchenbewegung können sich weitere Tröpfchen dort anlagern und dadurch diese
Cluster bilden. Das Al3Ti wirkt dabei als eine Art Kleberbrücke. Damit erklärt sich
die starke Gruppierung der Tröpfchen im Zusammenhang mit Titan, die Ursache für
die Veränderung der Größenverteilung wird damit allerdings nicht direkt ersichtlich.
Neben dem direkten Eingriff des Titans in die Keimbildung ist auch eine chemische
Beeinflussung möglich. Durch die hohen Temperaturen könnte das Titan mit den in
der Schmelze vorhandenen Oxiden reagieren, und Titanoxid bilden. Für Aluminium-
oxid und Blei(II)-Oxid zum Beispiel in den Reaktionen
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Al2O3 + 3 Ti ⇀↽ 2 Al + 3 TiO ∆Hmr = 15 kJ/mol
PbO + Ti ⇀↽ Pb + TiO ∆Hmr = −326 kJ/mol .
Die Reaktionsenthalpien ∆Hmr nach [Boet06] werden auf die Bildung eines Moleküls
TiO bezogen. Die Umwandlung von Al2O3 zu TiO ist demnach endotherm, die von
PbO zu TiO hingegen stark exotherm. Anhand der Gleichgewichtskonstante K kann
man eine Aussage treffen, auf welcher Seite der Schwerpunkt der Gleichgewichtsreak-
tion bei einer Temperatur T sitzt:
K = e−
∆Hmr
R·T . (4.7)
Für Blei(II)-Oxid erhält man bei der Homogenisierungstemperatur von 1050 ◦C ein
K von rund e32, also sehr stark auf der Seite des Bleioxids. Das bedeutet, ein Großteil
des PbO wird zu TiO umgewandelt. Die Umwandlung von Aluminiumoxid zu Titan-
oxid dagegen ergibt ein K von etwa e−1,5. Dort liegt der Schwerpunkt zwar auf Seite
des Aluminiumoxids, trotzdem wird nach dem Massenwirkungsgesetz fast ein Vier-
tel des Aluminiumoxids umgesetzt. Es ist also zu erwarten, dass eine Modifizierung
der Oberfläche der intrinsischen Aluminiumoxide erfolgt, oder diese sich bis zu einem
gewissen Grad auflösen.
Geht man davon aus, dass die Keimbildung in den Proben normalerweise an den
vorhandenen natürlichen Oxiden der Legierungspartner stattfindet, und zumindest ein
Teil davon in Titanoxid umgewandelt wird, kann das einen deutlichen Unterschied auf
die intrinsische Keimbildung haben. Der Kontaktwinkel, und damit die Potenz von
Titanoxid sind nicht bekannt. Ist dieser aber deutlich größer als Null, würde dies zu
einer Reduktion der endogenen heterogenen Keimbildung führen, und damit in einer
verringerten Teilchenzahldichte mit im Gegenzug erhöhtem mittleren Durchmesser
der Teilchen. Das entspricht genau der Beobachtung.
Die Proben mit dem AlTiB-Kornfeiner reihen sich, trotz der sehr unterschiedlichen
Ergebnisse für die verschiedenen Konzentrationen, sehr gut in diese Betrachtungen
ein. Es kommt zu einer Überlagerung der Effekte der einzelnen Komponenten. Dabei
ist eine Abhängigkeit vom Gehalt des Kornfeiners zu erkennen. Für die Proben mit
0,1Gew.-% und mehr Ti-B entspricht das Verhalten im Großen und Ganzen dem von
reinem Titan als Zusatz. Man erkennt eine Vergröberung der Tröpfchen, wie sie durch
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das Al3Ti ausgelöst wird. Die Wirkung verstärkt sich mit zunehmendem Gehalt an
Titan ebenfalls.
Neben dem Al3Ti enthalten die Proben allerdings auch TiB2. Die Zunahme der
Teilchenzahldichte durch das Titandiborid lässt sich durch die Zusammenstellung in
den Tabellen 4.1 und 4.2 erkennen. Bei der Analyse der Bilder aus der Mikroskopie lie-
gen die gemessenen Dichten sogar deutlich über denen aus der Referenzprobe, und für
kleine Ti-B-Gehalte sogar noch über denen, die bei Verwendung von Titandiborid ein-
zeln erreichbar sind. Im Gegensatz zum Phänomen der Vergröberung funktioniert die
Erhöhung der Teilchenzahldichte aber bei hohen Gehalten an Ti-B immer schlechter.
Höhere Gehalte an freiem Titan in der Schmelze führen dazu, dass sich das Al3Ti bei
höheren Temperaturen bilden kann. Aus den Theorien über die Wirkung des Kornfei-
ners weiß man, dass sich das Al3Ti bevorzugt auf dem Titandiborid bildet. Geht man
davon aus, dass der Benetzungswinkel von Blei zu Al3Ti größer ist als zu TiB2, folgt
daraus, dass die vorher potenten Keimbildneroberflächen durch ineffizientere ersetzt
werden. Wächst das Al3Ti nicht flach auf, sondern bildet gekrümmte Oberflächen wie
einen Tropfen, so wird nach [Flet58] der reelle katalytische Faktor weiter erhöht. Man
erhält also eine Blockade der Wirkung des Titandiborids.
Die eigentliche Wirkung des AlTiB-Kornfeiners auf die aluminiumreiche Matrix
macht sich auch in den entsprechenden Proben mit AlTiB bemerkbar, wie bereits
durch die EBSD-Messungen (Abschnitt 3.5) nachgewiesen wurde. Ebenso wie mit
Titan als alleinigem Zusatz ist die erstarrte Matrix aus vielen kleineren Körnern zu-
sammengesetzt. Der Einfluss der Erstarrung der Matrix sollte also vergleichbar sein,
wie beim Titan. In der Tat verhalten sich beide Legierungen auch sehr ähnlich. Dass
die Wirkung des Kornfeiners auf die Aluminiummatrix jedoch für kleine Gehalte an
Ti-B stark nachlässt, ist auch ein Indiz dafür, dass das Titandiborid an der Keimbil-
dung des Bleis/Bismuts beteiligt ist. Wenn die Oberflächen des TiB2 mit Blei belegt
sind, oder es gar davon eingeschlossen wird, scheiden diese natürlich für die Kornfei-
nung der Matrix aus. Die Belegung mit der L2-Phase erfolgt bei einer deutlich höheren
Temperatur als die Erstarrung der Matrix, also immer zuerst. Dadurch erklärt sich,
warum in Konzentrationen, in denen der Kornfeiner im Gießereiwesen üblicherweise
eingesetzt wird, kaum einen Effekt auf die aluminiumreiche Phase hat.
Zirkoniumdioxid als Keimbildner sollte sich auf den ersten Blick sehr ähnlich wie
das Titandiborid verhalten, da sein Benetzungswinkel mit etwa 25◦ auch noch recht
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gering ist. Es zeigt sich jedoch, dass der Einfluss in der Regel vernachlässigbar ist,
zum Teil eher in Richtung der Wirkung von Titan zu liegen scheint. Es gibt eine
Reihe von Faktoren, die dafür verantwortlich sein könnten. Die berechnete Dichte
der ZrO2-Partikel liegt aufgrund der kleineren Teilchen eine Größenordnung über der
von Titandiborid. Da die Teilchen allerdings stark zur Koagulation neigen, ist davon
auszugehen, dass die praktisch für die Keimbildung verfügbare Oberfläche geringer
ist. Die Effizienz wäre aufgrund des größeren Kontaktwinkels von etwa 25◦ in Al-
Pb etwas schlechter. Der katalytische Faktor liegt bei 0,006, und entspricht dabei
rund dem Vierfachen von TiB2. Den wahrscheinlich größeren Einfluss auf die Effi-
zienz hat die Größenverteilung der Körner. Die viel kleineren Körner führen dazu,
dass aufgrund athermaler Keimbildung höhere Unterkühlungen erreicht werden. Die
höhere Keimbildungsbarriere und vermutlich deutlich reduzierte effektive Dichte der
Keimbildner sorgen dafür, dass das Zirkoniumdioxid im Vergleich zu den sich norma-
lerweise abspielenden Keimbildungsprozessen kaum Vorteil erzielt und damit eine zu
vernachlässigende Rolle spielt.
Die praktisch kaum vorhandene Wirkung Zirkoniumdioxids auf die Ausscheidungen
widerlegt auch die beim Titandiborid vorgebrachte (und bereits angezweifelte) Hy-
pothese, dass sich die Teilchen an die Ausscheidungen anheften, und ihre Bewegung
behindern. Dieser Effekt wäre hier, in etwas verringertem Maße aufgrund kleinerer
Kristallite, auch zu beobachten gewesen, und hätte nach der Hypothese einen ähnli-
chen Effekt auf die Tröpfchen besitzen müssen. Dass das hier nicht der Fall ist, lässt
diese Theorie fragwürdig erscheinen.
Die Experimente im System Aluminium-Bismut bestätigen die gefundenen Ergeb-
nisse zusätzlich. Die grundsätzlich kleineren Teilchen resultieren aus der geringeren
Grenzflächenspannung von Al-Bi gegenüber Al-Pb. Damit ist die Keimbildungsbar-
riere geringer (siehe Gleichungen (2.22) und (2.33)), und es können mehr Keimbil-
dungsereignisse stattfinden. Analog zur Wirkung von TiB2 im Al-Pb kommt es durch
die erhöhte Teilchenzahldichte zu einem geringeren Wachstum der individuellen Teil-
chen, und daraus resultiert der gefundene kleinere mittlere Teilchenradius.
Dass die Wirkung von Titandiborid in diesem System dann nicht so deutlich aus-
fällt, liegt daran, dass die exogenen Keimbildner immer mit den endogenen (wie den
Oxiden) konkurrieren. Relativ zueinander fällt der Unterschied bei Al-Bi zwischen
diesen beiden Auslösern geringer aus, als das beim Al-Pb der Fall war.
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4.4. Vergleich der Verteilungen in 2D und 3D
Eine große Frage ist, inwiefern man die Verteilungen in 2D und 3D miteinander ver-
gleichen kann. Die aus den Schnittbildern ermittelte Verteilung weist naturgemäß
immer kleinere Teilchen auf als die aus den Volumendaten, da man kugelförmige Par-
tikel nur selten genau in der Mitte anschneidet, sondern statistisch eher am Rand.
Damit ist der Durchmesser, den man an dem angeschnittenen Scheibchen letztendlich
misst, immer etwas kleiner als der wahre Kugeldurchmesser. Schon in der Vergangen-
heit hat man statistische Überlegungen durchgeführt, um die, in der Regel nur in 2D
messbaren Verteilungen in das Volumen zu überzuführen.
Die Größenverteilungen aus dem vorherigen Abschnitt 4.1 unterscheiden sich zum
Teil sehr stark in ihrer Aussagekraft. Allgemein scheinen die Verteilungen in 3D die
unterschiedlichen Wirkungen der Kornfeiner besser widerzuspiegeln als ihre Pendants
in 2D. Wie aber schon festgestellt, unterliegt die Bildanalyse in 3D einiger systemati-
scher Fehler. Daher soll ein Versuch unternommen werden, eine Umrechnung der 3D
Verteilung in 2D vorzunehmen, um einen besseren Vergleich zu haben. Dafür wird
der Ansatz von Wicksell [Wick25] verwendet.
Dazu muss zuerst die diskrete Verteilung in eine kontinuierliche Funktion umge-
formt werden. An die Diagrammpunkte aus dem Histogramm wird am Rechner mit
dem Programm Origin 8.5 eine logarithmische Normalverteilung angefittet, mit der
eine gute Anpassung möglich ist. Abbildung 4.17 zeigt das Ergebnis der Anpassung
inklusive der verwendeten Fit-Parameter (x steht für den Radius r, y für den Wert
der Verteilung f(r), y0 wurde manuell auf Null festgesetzt).
Die Fitfunktion f(r) wurde dann über folgenden Ansatz in die äquivalente zweidi-
mensionale Verteilung g(a) umgerechnet:
g(a) =
a
r¯
rmax∫
a
f(r)√
r2 − a2dr . (4.8)
r¯ gibt den mittleren Radius der Teilchen an, der hier mit dem Fit-Parameter xc
gleichgesetzt wird, rmax kennzeichnet den maximal gefundenen Radius und dient hier
als obere Grenze für die Integration.
In Abbildung 4.18 ist das Ergebnis der Umrechnung mittels Gleichung (4.8) zusam-
men mit den Histogrammpunkten der entsprechenden zweidimensionalen Verteilung
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Abbildung 4.17.: Umformung der im Tomogramm gemessenen diskreten Teilchenzahl-
verteilung in eine kontinuierliche logarithmische Normalverteilung
dargestellt. Es besteht ein auffälliger Unterschied zwischen der gemessenen und be-
rechneten Verteilung. Das Maximum der berechneten Verteilung liegt bei deutlich
größeren Teilchenradien als bei der gemessenen.
Insbesondere die Tomogramme der Proben mit Titandiboridzusatz zeigen auf, dass
die Teilchengrößen zum Teil scharf an der Grenze der Auflösung des Tomographen
liegen. Die Vermutung liegt also nahe, dass durch die Messungen an der Auflösungs-
grenze zu viele kleine Tröpfchen in der Analyse verloren gehen im Vergleich zu den
REM-Bildern. Der Filter in den REM-Bildern wurde optimiert, um die Teilchen aus
der monotektischen Reaktion gerade zu unterdrücken, die größeren Teilchen aber nicht
zu stark zu dezimieren.
Die logische Schlussfolgerung aus dieser Vermutung ist, dass es möglich sein soll-
te, die Auflösung der REM-Bilder durch Nachbearbeitung mittels Unschärfe-Filter
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Abbildung 4.18.: Darstellung der nach Gleichung (4.8) umgerechneten Verteilung mit
aus den REM-Bildern ermittelten Verteilungen. Dabei wurde die
Analyse aus dem unbearbeiteten REM-Bild und mit verschieden
stark Gauß-gefilterten Bildern durchgeführt.
virtuell zu reduzieren, und damit die Ergebnisse der dreidimensionalen Daten zu re-
produzieren.
Als Filter wurde ein Gauß-Filter gewählt, da dieser Filtertyp je nach Größe star-
ke Glättungseigenschaften ohne Anisotropie aufweist und gut in der Lage ist, eine
Unschärfe der Bilder künstlich nachzubilden. Gauß-Filter sind mittelwerterhaltend
[Jähn05]. Das bedeutet für die Bilderkennung mittels Schwellwert, dass wenn der
Schwellwert für die Detektion der Teilchen gut in der Mitte zwischen Grauwert des
Teilchens und des Hintergrundes liegt, der Umriss der detektierten Fläche nicht ver-
ändert wird.
Abbildung 4.19 stellt die gefilterten REM-Bilder zusammen mit dem ungefilterten
Bild und einem Schnittbild aus den Tomogrammdaten der entsprechende Probe. Mit
zunehmender Größe des Filterkerns wird der Hintergrund der Bilder stärker geglät-
tet, und tatsächlich nähert sich der subjektive visuelle Eindruck noch stärker den
Tomogrammen an.
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a) b)
c) d)
e)
Abbildung 4.19.: Vergleich des Original-Bildes und der Gauß-gefilterten Bilder mit
einem Schnittbild aus dem Tomogramm einer Al-Pb Referenzprobe.
Die Maßstäbe wurde einander angepasst. a) Ausschnitt REM-Bild,
b) gleicher Ausschnitt – Gauß-Filter mit Kernelgröße 3x3, c) Kernel-
größe 5x5, d) Kernelgröße 7x7, e) Schnittbild des Tomogramms als
Referenz. Man erkennt deutlich wie sich qualitativ das REM-Bild
bei zunehmenden Unschärfe dem aus den Volumendaten berechne-
ten Schnittbild angleicht.
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An den gefilterten Bildern wurde analog zu den REM-Bilder die Erkennung der
Ausscheidungen und die Analyse durchgeführt, und die ermittelten Teilchengrößen-
verteilungen sind ebenfalls in Abbildung 4.18 aufgetragen. Es zeigt sich, dass keine
der Filterungen in der Lage ist, die umgerechnete Verteilung der 3D-Daten genau
wiederzugeben. Allerdings ist deutlich zu erkennen, dass sich das sehr dominante
Maximum insgesamt mit zunehmender Filterung der Vergleichskurve annähert. Im
Bereich großer Teilchenradien nehmen die Unterschiede allerdings zu. Nichtsdesto-
trotz kann man daraus ableiten, dass es sich bei den beobachteten Unterschieden
in den Verteilungen zwischen 2D und 3D zumindest zum Teil um einen Effekt der
unterschiedlichen Auflösungen handelt.
Die verbleibenden Differenzen liegen in nicht näher definierbaren Effekten, sei es
durch das Modell von Wicksell, oder in den unterschiedlichen Analysealgorithmen.
4.5. Untersuchung der Bleiverluste
Blei und Bismut besitzen vergleichsweise große Dampfdrücke. Da die Legierungen je-
weils eine Stunde bei hoher Temperatur homogenisiert wurden, stellte sich die Frage,
ob sich dadurch die Konzentration der Schmelze verändert hat. AAS-Untersuchun-
gen haben gezeigt, dass kein Verlust an Blei und Bismut feststellbar ist. EDX-Flä-
chenmessungen an den Querschliffen hingegen zeigten lediglich Restgehalte von etwa
5Gew.-%.
Mittels einer Überschlagsrechnung kann abgeschätzt werden, in welcher Größen-
ordnung die durch das Abdampfen entstandenen Verluste liegen können.
Die Abdampfrate ergibt sich durch
Z =
p(T )√
2pi ·R · T ·MPb
. (4.9)
Darin gehen der Dampfdruck p(T ), die ideale Gaskonstante R, die Temperatur T und
die Molmasse MPb ein. Es ergibt sich eine Rate von 0,026mol/(s ·m2).
Diese wird bezogen auf die Homogenisierungszeit von rund einer Stunde sowie die
Flüssigkeitsoberfläche A der Schmelze. Der Tiegel hat einen Durchmesser von 4 cm.
Der Dampfdruck von Blei bei einer Temperatur von 1050 ◦C beträgt nach [Honi69]
etwa 1mbar. Der Dampfdruck von Aluminium ist dagegen rund drei Größenordnungen
kleiner. Daher reicht es, lediglich auf die Verdampfung des Bleis einzugehen.
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Anfangs hat die Schmelze an der Oberfläche eine Zusammensetzung, die der ein-
gewogenen Konzentration entspricht, in Volumenprozent ausgedrückt 2,3Vol.-%. Mit
zunehmender Homogenisierungszeit nimmt der Bleigehalt ab, demzufolge wird auch
die Abdampfrate kleiner. Es gilt die Differentialgleichung
dmPb(t)
dt
= −Z ·A · φPb(t) = −Z ·A · 1
1 + mAlmPb(t)
%Pb
%Al
. (4.10)
Dieses Anfangswertproblem wurde numerisch gelöst, und es zeigt sich, dass dabei
während einer Stunde Homogenisierungszeit bei 1050 ◦C etwa 0,5 g Blei verloren ge-
hen. Das liegt über dem, was die AAS-Messung festgestellt hat, aber weit unter dem,
was die chemische und die EDX-Analyse ergeben hat.
Die einfache Modellierung besitzt zwei wesentliche Kritikpunkte. Zum einen wird
Argon in die Schmelze geblasen. Diese Blasen bilden immer eine neue Oberfläche
für den Gasaustausch, und fördern damit das Abdampfen der Minderheitsphase. Es
lässt sich aber abschätzen, dass für realistische Gasdurchflussmengen der Einfluss
der Oberfläche der Blasen im Vergleich zur Tiegeloberfläche gering ist. Zum anderen
ist die Oberfläche im Tiegel in der Regel von Oxiden (Schlacke) bedeckt, die der
Verdampfung entgegenstehen.
Es ist also davon auszugehen, dass die Verluste in der Tat vernachlässigbar sind. Die
niedrigen Werte, die die EDX-Untersuchung liefert, scheinen systematischer Natur zu
sein.
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5. Zusammenfassung
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Erstarrungsversuche an monotektischen Legierun-
gen durchgeführt. Dabei sollte die Möglichkeit der heterogenen Keimbildung der
flüssig-flüssig Entmischung studiert werden.
Das Ausgangssystem bildeten hypermonotektische Aluminium-Blei- und Alumini-
um-Bismut-Legierungen, in denen die Keimbildung mittels Zugaben verschiedener
Kornfeinermaterialien stimuliert werden sollte.
Durch schnelle Erstarrung konnten Proben hergestellt werden, in denen sich die
Ausscheidungen aus der flüssig-flüssig Entmischung feinverteilt in einer Matrix befin-
den. Durch Hinzufügen von Keimbildnern konnten die Strukturen modifiziert werden,
und durch die systematische Auswertung ließen sich Rückschlüsse auf den Keimbil-
dungsprozess schließen. Die Auswertung der Proben erfolgte zweidimensional mittels
Rasterelektronenmikroskopie und dreidimensional mittels (Röntgen-)Nanocomputer-
tomographie.
Mit AlTiB-Kornfeinern konnte demonstriert werden, dass diese einen deutlichen
Effekt auf die Ausscheidungen haben. Da diese Legierungen ihrerseits eine komplexere
Zusammensetzung aus Titandiborid, Al3Ti und gelöstem Titan haben, und je nach
Konzentration unterschiedliche Wirkung zeigen können, mussten die Experimente auf
die Einzelkomponenten ausgeweitet werden.
Bei geringeren Konzentrationen in der Größenordnung 0,01Gew.-% Anteil an Ti-
tan und Bor an der gesamten Schmelze dominiert der Einfluss von Titandiborid. Es
führt zu einer erhöhten Anzahl der Ausscheidungen. Man erreicht eine feinere und
gleichmäßige Verteilung der Tröpfchen, die Größe der Tröpfchen selbst geht zurück.
Diese Transformation ist aus Sicht der Anwendungen wünschenswert, da sie es er-
laubt, den Volumenanteil der Ausscheidungen zu erhöhen, und trotzdem eine feine
Verteilung der L2-Phase zu erreichen. Die Erhöhung der Teilchenzahldichte ist ein
starker Hinweis darauf, dass die Keimbildung der Tröpfchen induziert wurde. TiB2
ist in der Schmelze stabil, und der Benetzungswinkel der Kristallite ist sehr gering.
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Neben Titandiborid enthalten die Kornfeiner auch überschüssiges Titan in Form
von Al3Ti oder im Aluminium gelöst. Dieses als Zusatz zum Aluminium-Blei allein be-
wirkt das Gegenteil. Die Tröpfchen werden deutlich größer, ihre Anzahldichte nimmt
ab. Zudem sind die Ausscheidungen nicht mehr gleichmäßig in der Matrix verteilt, son-
dern gruppiert. Dieser Effekt stellt sich auch bei Verwendung von AlTiB-Kornfeinern
in größeren Konzentration ein. Der gegensätzlich wirkende Effekt des Titandiborids
wird dabei überdeckt. Die Wirkung wird darauf zurückgeführt, dass während der Er-
starrung die durch Kornfeinung vermehrt wachsenden Körner der aluminiumreichen
Phase in der Matrix die Teilchen fortschieben und es zu einer erhöhten Rate der
Koagulation kommt.
Für Anwendungen, in denen eine feine Verteilung der Ausscheidungen benötigt
wird, ist Titan also ein negativer Faktor. Als Konsequenz ergibt sich aus den Betrach-
tungen, dass AlTiB-Kornfeiner, wenn spärlich eingesetzt, die Zahl der Bleiteilchen
erhöhen, aber die aluminiumreiche Matrix nur noch in begrenztem Maße kornfeinen
können. Erhöht man die Konzentration, so erreicht man wieder eine hinreichende Wir-
kung auf die Matrix. Zugleich jedoch hat dies einen negativen Effekt auf die Ausschei-
dungen. Um beide Effekte zu erhalten muss man entweder verschiedene Kornfeiner
einsetzen, oder nach einem Kornfeiner suchen, der in beide Richtungen wirkt.
Um die Vermutung der heterogenen Keimbildung zu überprüfen, könnte man DTA-
Untersuchungen (Differenz-Thermoanalyse) durchführen. Damit könnte man die Un-
terkühlung messen, bei der der Entmischungsprozess einsetzt. Eine Herabsetzung der
Keimbildungsbarriere kann sich in einer Herabsetzung dieser Unterkühlung äußern.
Aufgrund des hohen Dampfdrucks von Blei benötigt man allerdings versiegelbare Tie-
gel, die den benötigten Temperaturen standhalten, da eine Verdampfung des Bleis sich
auf die Binodaltemperatur auswirkt, und sich somit auch die Entmischungstempera-
tur verschiebt.
Neben der Frage nach dem Keimbildungsmechanismus war auch die Anwendbar-
keit der Tomographie zur Strukturuntersuchung in monotektischen Legierungen eine
Fragestellung dieser Arbeit.
Aluminium-Blei und Aluminium-Bismut weisen prinzipiell einen exzellenten Rönt-
genkontrast auf, und auch die Auflösung des eingesetzten Tomographen ist bei den
im REM gemessenen Partikelgrößen rein rechnerisch gesehen ausreichend. Dennoch
hat sich gezeigt, dass sich die Ergebnisse aus der Tomographie nur bedingt mit den
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Schnittbildern vergleichen lassen. Auch wenn qualitativ die gleichen Ergebnisse ge-
funden werden, und sich die Tendenz der Keimbildung in den dreidimensionalen Auf-
nahmen sogar deutlicher abschätzen lässt, sind die Unterschiede im quantitativen
Vergleich hingegen erheblich. Die Differenzen ergeben sich im Wesentlichen durch die
schlechtere Detailschärfe der Tomogramme gegenüber den REM-Bildern. Die Kanten-
schärfe der Teilchen in den Tomogrammen reicht nicht aus, um die kleineren Partikel
der binodalen Entmischung hinreichend gut zu vom Untergrund zu separieren und
zu detektieren. Dadurch ergeben sich größere Verluste bei kleineren Teilchengrößen-
klassen. Die Vergleichbarkeit leidet darunter deutlich. Auch wenn die Tomographie
sich als wertvolles Mittel für die qualitative Beurteilung bewährt hat, so zeigt sich,
dass bei quantitativen Messungen in der Nähe der Auflösungsgrenze mit erheblichen
Abstrichen gerechnet werden muss.
Mit dem Fortschreiten der technischen Möglichkeiten könnten sich allerdings in der
Röntgenradiographie neue Methoden für die Untersuchung der Keimbildung eröffnen.
Eine Erhöhung der Abbildungsleistung der Radiographien könnte die gefundenen Pro-
bleme verringern. Durch Verwendung dünner Proben werden bei höherer räumlicher
und zeitlicher Auflösung auch in-situ Untersuchungen möglich. Sehr vielversprechend
ist dabei die Technik von Schaffer [Scha09]. Durch hochauflösende Radiographie der
Schmelze bei gerichteter Erstarrung lassen sich die Prozesse während der Abkühlung
in der Schmelze direkt abbilden. Schafft man es, die räumliche und zeitliche Auflö-
sung weiter zu erhöhen, sollte man in der Lage sein, auch die kleineren Tröpfchen,
und damit die Teilchen näher am Zeitpunkt der Keimbildung, zu erfassen. Damit wür-
de sich die Möglichkeit eröffnen, die hier gefundenen Ergebnisse direkt experimentell
nachzuvollziehen und zu überprüfen.
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Anhang A.
Herstellung der Pulvermischungen
Um die keramischen Partikel gut in der Schmelze zu verteilen, war es nötig diese
zu kompaktieren und als Ganzes in die Schmelze zu geben. Eine Kompaktierung des
reinen Pulvers hätte jedoch die Agglomaration der Teilchen gefestigt, und wäre damit
negativ für die Verteilung in der Legierung gewesen. Daher wurden die keramischen
Teilchen zunächst mit einer Komponente der Legierung vermahlen. Man spricht dabei
auch von mechanischem Legieren. Die Komponente ergibt dann die Matrix, die sich
auflöst und die Teilchen freigibt, und wirkt damit gewissermaßen als Abstandshalter.
Die ersten Versuche wurden mit Aluminiumpulver und Zirkoniumdioxid (Sigma
Aldrich) durchgeführt. Die Ergebnisse schwankten jedoch sehr stark und waren
unschlüssig. Ein Grund dafür könnte sein, dass durch das Aluminiumpulver sehr viel
Aluminiumoxid direkt in die Schmelze eingebracht wird. Aluminiumoxid wird sowohl
von der bleireichen als auch bismutreichen Phase perfekt benetzt, und ist somit ein
sehr potenter Keimbildner. Damit kann das Ergebnis verfälscht werden.
Daher wurde dazu übergegangen, die keramischen Partikel mit Blei/Bimsut zu
vermahlen. Diese weisen zwar auch Oxidation auf, aber die Oxide müssen in der
Schmelze erst in Aluminiumoxid umgewandelt werden, um entsprechend zu wirken.
Weiterhin wurde der Anteil am Metallpulver im Laufe der Versuche reduziert, um den
Gesamtanteil der Oxide, und die Zeit, bis sich das Trägermaterial in der Schmelze
gelöst hat, zu reduzieren.
Für den Mahlvorgang wurde eine Planetenkugelmühle vom Typ Pulverisette 7
Classic von Fritsch benutzt. In einer solchen führen die Mahlbecher eine Dop-
pelrotation aus, die dafür sorgt, dass die Kugeln im Becher nicht nur entlang der
Wände reiben, sondern auch in unterschiedlichen Richtungen durch das Mahlgefäß
geschleudert werden, um einen entsprechenden Energieeintrag auf die Pulver auszuü-
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ben. Die keramischen Partikel werden in das Metallpulver gedrückt, und das Pulver
dabei kompaktiert.
Die Becher und die Kugeln waren aus Zirkoniumdioxid gefertigt. Da die benötigte
Menge an Pulver gering war, konnte die kleinere Bechergröße mit 12ml Fassungsver-
mögen verwendet werden. Gefüllt wurden diese mit 50 Kugeln mit 5mm Durchmesser,
und auf die Kugeln wurde etwa 4–8 g der Pulvermischung gegeben. Das Massenver-
hältnis des keramisches Pulvers zumMetallpulver lag anfangs bei 1:3 und wurde später
auf 1:1 erhöht. Nach dem Mahlen haftete immer ein gewisser Teil des Materials an
den Kugeln. Die Ausbeute an legiertem Pulver betrug etwa 90–95%.
Für den Mahlprozess wurde empirisch eine Sequenz ausgearbeitet. Die Pulver wur-
den jeweils eine halbe Stunde bei 600 upm gemahlen, ein Teil des Pulvers zur Analyse
abgezweigt und der Rest erneut für 30min prozessiert, erneut analysiert, und so fort.
Daraus hat sich gezeigt, dass mit vier Mahlzyklen à 30 Minuten mit jeweils 5 Minuten
Pause zum Abkühlen eine gute Durchmischung erreicht werden kann.
Mit Blei und Bismut ergab sich daraus eine stark komprimierte brüchige Masse.
Diese wurde ihrerseits, um sie in einem Stück zur Schmelze geben zu können, in
dünne Aluminium-Folie fest eingewickelt und gepresst. Dies wurde unter Rühren in
der Schmelze gelöst.
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Filterung und Detektion der Teilchen in 2D
Die REM-Bilder wurden gefiltert, um die kleinen Teilchen, die in der monotektischen
Reaktion gebildet wurden, zu unterdrücken. Dieser Anteil bleibt weitestgehend kon-
stant über die verschiedenen Proben. Die Veränderungen zeigen sich in den Teilchen,
die aus der ersten Entmischung innerhalb der Mischungslücke stammen.
Für die Auswertung der Bilder wurde das Programm AnalySIS 5.0 von der Firma
Olympus Soft Imaging Solutions GmbH genutzt. Um die Auswertung reprodu-
zierbar zu gestalten, wurde eine Automatisierung entwickelt, mit der alle Bilder aus-
gewertet wurden. Für einen besseren Vergleich mit den Tomographiedaten, wurde die
Verteilung aus dem Bild im Zentrum der Probe genommen. Dennoch wurden in der
Regel alle Bilder aus einer Linie über den gesamten Probenquerschnitte analysiert.
Der Ablauf gliedert sich dabei in die folgenden Schritte, die Ergebnisse sind bei-
spielhaft für eine Referenzprobe in Abbildung B.1 dargestellt:
1. Filterung mit einem Median-Filter
2. Festlegen des Schwellwerts
3. Filterung mit einem watershed -Filter
4. Partikeldetektion
Ein Median-Filter ist besser geeignet, um kleine Teilchen zu unterdrücken, als ein
Gauß-Filter, dessen Hauptanwendung in der Rauschfilterung liegt [Jähn05]. Dafür
ist die Implementation rechentechnisch deutlich aufwändiger. Vorteilhaft ist, dass die
Kantensteilheit an Helligkeitssprüngen (zum Beispiel Teilchenränder) besser erhalten
bleibt und unterdrückte Partikel wesentlich besser ausgeblendet werden können, als
mit üblichen Glättungsfiltern.
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a) b)
c) d)
Abbildung B.1.: Verschiedene Stadien des Analyse-Algorithmus der REM-Bilder. a)
Ausschnitt aus dem Originalbild, b) Median-gefiltertes Bild, c) An-
wendung des watershed -Algorithmus, d) Partikelerkennung
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Das Festlegen des Schwellwerts geschieht im Wesentlichen von Hand und muss für
jede Probe separat erfolgen, da sich Helligkeit und Kontrast der REM-Bilder von
Messung zu Messung stark unterscheiden können. Wie auch beim Tomogramm ist
die Aussagekraft des Histogramms aufgrund des relativ geringen Volumenanteils der
Teilchen sehr gering, und eine deutliche Trennung in diesem nicht möglich. Es bleibt
also nur die visuelle Kontrolle, worin leider auch wieder eine subjektive Komponente
steckt.
Der watershed -Filter (englisch für Wasserscheide-Filter) dient dem Trennen von fast
oder virtuell koagulierten Teilchen. Virtuell bezieht sich hierbei auf die Möglichkeit,
dass Teilchen, die sehr nahe beieinander liegen, durch die Schwellwert-Segmentierung
zu einem größeren zusammengefasst werden können. Die Ursache liegt in der Über-
lagerung der Unschärfen der Teilchenränder, was zu einer Erhöhung der Helligkeit
zwischen nahe beieinander liegenden Tröpfchen führt.
Der Wasserscheidealgorithmus erstellt dabei aus den Teilchen zunächst eine soge-
nannte distance map, die jedem Pixel den minimalen Abstand zum nächstliegenden
Teilchenrand zuweist. Daraus ergibt sich eine virtuelle Gebirgslandschaft die dann in
den meisten Implementierungen virtuell vom Grund her aufgefüllt wird. Dabei hat
man zu Anfang getrennte Wasserbecken, die sich mit der Zeit vereinigen. An den
Kanten, wo sich die Becken vereinigen (die Wasserscheiden), zieht der Algorithmus
dann Linien in das ursprüngliche Bild ein. Damit können auch zusammengewachsene,
aber noch nicht vollständig vereinigte Teilchen separiert werden. Sind die Teilchen
jedoch nicht kreisförmig, kann es zu einer Übersegmentierung kommen. Daher kann
man das gefunden Netz nochmals vereinfachen lassen.
Der letzte Punkt des Algorithmus ist die Partikeldetektion. Der Algorithmus sucht
benachbarte Pixel, deren Helligkeitswerte oberhalb des Schwellwertes liegen. Nur an
den Ecken verbundene Pixel werden dabei nicht zusammengezählt. Danach werden
die zusammenhängenden Gebiete indiziert und die Fläche sowie weitere Parameter
berechnet.
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Anhang C.
Simulation der Abkühlung und Erstarrung der
Probe
Für die Simulation wurde das Programm von Chakrabortyet al. (aufbauend auf
Arbeiten von [Swam92]) verwendet. Grundlage der Simulation ist ein Gittermodell,
in diesem Fall in Zylindergeometrie. Es lassen sich damit Wärmetransport, und für
eutektische Systeme in eingeschränkter Weise Stofftransport, Diffusion von Material
und Phasenumwandlung simulieren. Dazu werden die Wärmeleitungsgleichung, Kon-
tinuitätsgleichung, etc. über das gesamte Gitter aufgestellt und gelöst.
Für diese Arbeit wird lediglich der Wärmetransport und die Erstarrung der Matrix
betrachtet. Da die Matrix im Wesentlichen aus Aluminium besteht und die Material-
parameter für das System Aluminium-Blei nur unzureichend bekannt sind, wird hier
näherungsweise von einer reinen Aluminium-Schmelze ausgegangen. Da der Wärme-
eintrag durch den Enthalpiegewinn aus der Phasentrennung sehr gering ist, und die
Unterkühlungen nicht bekannt sind, wurde dieser zusätzliche Beitrag hier vernachläs-
sigt.
Die Geometrie des Gitters wird der Probengeometrie angepasst, ein Zylinder mit
Radius 6mm und Länge 60mm. Da der Wärmetransport nach unten durch die Unter-
lage und nach oben durch die Luft deutlich langsamer verläuft als in der metallischen
Probe, wird dieser Beitrag vernachlässigt und die Wärmeübergangskoeffizienten für
die Grenzflächen oben und unten auf Null gesetzt. Für den Tiegel wird ein unendlich
ausgedehnter Stahltiegel angenommen. Da Strömungen und Seigerung nicht beach-
tet werden, genügt es eine Schicht in Form eines infinitesimal dünnen Sektors des
Zylinders zu betrachten.
Da die genaue Legierung des Tiegels nicht bekannt war, musste der Wert für die
Wärmeleitfähigkeit des Tiegels empirisch ermittelt werden. Dazu wurde die Simu-
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lation für verschiedene Werte durchlaufen. Der korrekte Wert ergibt sich, wenn die
berechnete Abkühlkurve im Zentrum der Probe mit der gemessenen überein stimmt.
Abbildung C.1 zeigt dabei die für eine Wärmeleitfähigkeit von 50W/m ·K berechnete
Abkühlung mit einer gemessenen Kurve. Beide Kurven verlaufen zum großen Teil an-
nähernd linear, und die Steigungen sind im Rahmen der Messgenauigkeit gleich. Das
Modell ist also offensichtlich auch mit den starken hier getroffenen Vereinfachungen
in der Lage, die Abkühlung innerhalb der Binodale hinreichend gut zu beschreiben.
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